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Dentro del trabajo de esta Tesis Doctoral, se estudian los mecanismos de formación de láminas delgadas y 
de precipitados cristalinos de carburo de silicio (SiC). La caracterización de estas estructuras ha permitido 
un mejor entendimiento de los mecanismos y reacciones químicas implicadas en estas reacciones. De 
modo general, las dos grandes hipótesis planteadas antes del inicio de este trabajo de investigación 
fueron: (I) La implantación iónica de C y otros átomos a altas temperaturas permite una contracción en la 
red del Si del sustrato bombardeado y la generación de especies cristalinas de gran interés; (II) La 
dinámica de carburización en superficie de sustratos de Si implantado y de Si monocristalino es distinta a 
la que ocurre en procesos de crecimiento de SiC sobre Si y facilitan la obtención de SiC monocristalino 
debidamente soportado sobre Si. 
El objetivo principal de esta línea de investigación es el de la fabricación y caracterización de carburo de 
silicio y otros compuestos obtenidos a partir de obleas de silicio, a la vez que se demuestra que son 
viables en su posterior uso como plantillas ajustadas “compliant”, capas semilla “seed” o capas 
amortiguadoras “buffer”, en el recrecimiento mediante técnicas de crecimiento epitaxial de SiC y 
aleaciones de nitruros III-N que puedan alcanzar la calidad cristalina suficiente para ser utilizados en la 
fabricación de dispositivos optoelectrónicos y microelectrónicos. 
Para abordar las hipótesis planteadas, se han estudiado muestras que quedan englobadas en tres grupos: 
(1) síntesis de carburo de silicio y otras especies mediante implantación iónica de silicio; (2) síntesis de 
carburo de silicio mediante carburización de silicio y (3) crecimiento epitaxial de carburo de silicio y de 
nitruros III-N sobre silicio carburizado. La fabricación de todas estas estructuras se realiza mediante 
técnicas de crecimiento derivadas de otras clásicas de (i) bombardeo iónico (IBIC), (ii) deposición química 
de vapores (CVD) y (iii) epitaxia de haces moleculares (MBE). Su posterior caracterización se realiza 
principalmente por (i) microscopía electrónica de barrido (SEM), (ii) microscopía electrónica de transmisión 
(TEM), (iii) espectrometría de infrarrojos (FTIR) y otras técnicas accesorias. 
De este modo, la memoria de tesis está constituida por siete capítulos. El capítulo 1 presenta una visión 
general de la estructura, propiedades y aplicaciones del SiC como material semiconductor y una revisión 
extensa de las principales técnicas de síntesis de SiC. Los capítulos 2 y 3 están dedicados a la parte 
experimental, y se presentan, por una parte, los equipos y técnicas de crecimiento cristalino, y por otra, las 
técnicas de caracterización utilizadas en esta Tesis Doctoral. El capítulo 4 corresponde a los resultados 
obtenidos en el análisis de los experimentos de implantación iónica llevados a cabo, el capítulo 5 se dedica 
al análisis de las investigaciones sobre carburización de Si y el capítulo 6 al crecimiento epitaxial de SiC y 
GaN sobre sustratos carburizados. En el capítulo 7 se recogen las conclusiones generales de esta 
memoria de tesis. Finalmente, se presenta un pequeño resumen de la tesis en inglés y las publicaciones 
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El carburo de silicio (SiC) es un material semiconductor que mejora al silicio (Si) en 
aplicaciones microelectrónicas a altas temperaturas, de alta potencia y en sistemas 
irradiados. Su temperatura de fusión es marcadamente superior a la del Si y conserva sus 
propiedades semiconductoras a temperaturas mayores que el Si. Sin embargo, no es fácil de 
crecer, tratar térmicamente o conformar. Uno de los problemas tecnológicos que plantea el 
SiC es la manera de efectuar su crecimiento monocristalino, que requiere condiciones 
extremas de temperatura y presión. Muestra de esta problemática es el pequeño número de 
fabricantes de obleas de SiC y por tanto su alto precio. Para la mayor difusión y uso de este 
material se necesitan obleas de SiC más económicas, con diámetros adecuados, compatibles 
con la producción de dispositivos que utilizan silicio. Entre otras aplicaciones se utiliza 
como sustrato para el crecimiento heteroepitaxial de nitruros III-N como el GaN, 
aventajando, debido a su pequeño desajuste reticular y su buen clivado, al zafiro y al silicio, 
que son sus más cercanos competidores. 
En el primer apartado de esta sección se hace una revisión de la estructura del SiC. Las 
técnicas utilizadas para la consecución de SiC, se dividen en las técnicas de crecimiento 
masivo, las de síntesis por bombardeo iónico y en las técnicas de crecimiento epitaxial. 
Tras resumir y poner en antecedente las técnicas de síntesis convencionales de SiC, se 
presentan sus propiedades físico-químicas y se comparan con las de otros semiconductores. 
Por último, se presentan sus aplicaciones como semiconductor o como parte de sistemas 
semiconductores, haciendo especial mención a la variedad cúbica del SiC, que es la que 
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1.1. ESTRUCTURA DEL CARBURO DE SILICIO 
El SiC es una aleación binaria de tipo IV-IV que constituye el único material compuesto 
semiconductor estable en el sistema Si-C y muestra una tendencia a cristalizar en multitud 
de politipos1. La figura 1. 1 muestra el diagrama de fases Si-C2. La unidad básica de 
construcción de estos politipos, son tetraedros de pares Si-C de empaquetamiento cerrado 
donde un átomo de C está rodeado por cuatro átomos de Si, y a su vez, cada átomo de Si 
está rodeado de cuatro átomos de C, como se representa en la figura 1. 23. En el cristal de 
SiC los tetraedros están dispuestos de forma que todos los átomos quedan en planos 
paralelos a los vértices de redes regulares hexagonales. 
 
 
Fig. 1. 1. Diagrama de fase del sistema Si-C. Fig. 1. 2. Tetraedro elemental del SiC 
La única diferencia entre los politipos reside en el orden de apilamiento de estos 
tetraedros elementales. Existen dos secuencias básicas de apilamientos posibles: (i) Si las 
proyecciones de átomos de Si en tres capas sucesivas están en tres posiciones distintas (A, 
B y C), la estructura que se forma es cúbica de tipo zinc-blenda. (ii) Si la proyección de los 
átomos en la tercera capa de Si coincide con la posición A de los átomos en la primera 
capa, resulta la estructura hexagonal de tipo wurtzita. 
Primera capa de Si: A 
Primera capa de C 
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En la figura 1. 3 se presentan los sitios de ocupación de los pares Si-C en un sistema de 
empaquetamiento compacto y en la figura 1. 4 se muestran las estructuras zinc-blenda, del 
politipo cúbico, y la wurtzita, del hexagonal. 
Como se ha mencionado, los pares Si-C pueden ocupar en cada plano uno de los tres 
lugares denominados A, B o C y la variación de los sitios de ocupación a lo largo de un eje 
trae consigo diferentes estructuras cristalinas o politipos. Los politipos, que generalmente 
se catalogan de acuerdo a la nomenclatura de Ramsdell4, se representan por el número de 
capas de la celda unidad (periodicidad) en el sistema cristalino seguido de una letra (C para 
el cúbico, H para el hexagonal y R para el romboédrico). Por ejemplo, el politipo 
denominado 6H posee una red de tipo hexagonal con una disposición de seis capas 
diferentes de Si+C hasta que el patrón vuelve a repetirse. De esta forma, el politipo 3C-SiC 
tiene tres capas en la celda unidad y su sistema cristalino es cúbico. En total ha sido 
descrita la existencia de más de 250 politipos diferentes, algunos con patrones que no se 
repiten en cientos de capas. Por ejemplo una de las secuencias de apilamiento, la del 
politipo 2H, es ABAB..., mientras que la del 3C es ABCABC. La figura 1. 5 muestra dos 
secuencias de apilamiento, la secuencia de la izquierda se llama 3C-SiC y la de la derecha 
4H-SiC, caso en el que la mitad de los enlaces son cúbicos y la otra mitad son hexagonales. 
 
Fig. 1. 3. Orden de apilamiento de los pares Si-C en un empaquetamiento compacto. 
C C 
B 
A A A A 
A A A A 
















- 6 - 
 
Fig. 1. 4. Estructuras cristalinas del politipo cúbico (3C-SiC) y del hexagonal (2H-SiC). 
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El politipo 3C es completamente cúbico y el 2H es la única estructura totalmente 
hexagonal. Todos los demás politipos son una mezcla de capas enlazadas cúbica y 
hexagonalmente. Así, el politipo 4H consta de una capa hexagonal y otra cúbica, mientras 
que el 6H tiene una hexagonal y dos cúbicas. Otros politipos que aparecen con frecuencia 
son el 8H, el 15R, el 21R y el 33R. 
En la figura 1. 6 se utiliza la notación A, B, C y se listan algunas propiedades 
importantes de cinco de los politipos más comunes5. El número de átomos por celda unidad 
varía de un politipo a otro y esto afecta significativamente al número de bandas de energía 
electrónica y a los estados vibracionales posibles. Esta diversidad de estructuras de bandas 
vibracionales y electrónicas afecta en gran medida a las propiedades físicas de los 
diferentas politipos. Otra característica importante es el número de sitios no equivalentes en 
los distintos politipos del SiC. Por ejemplo los dos politipos hexagonales de mayor interés, 
4H y 6H-SiC, tienen 2 y 3 sitios no equivalentes respectivamente. Esto quiere decir que el 
4H-SiC tiene la posibilidad de dos donantes y dos aceptores para una impureza 
substitucional específica mientras el 6H-SiC podría tener tres donantes y tres aceptores. 
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1.2. SÍNTESIS DEL CARBURO DE SILICIO MASIVO 
Las primeras descripciones sobre SiC las hace Berzelius en 1824, fecha en la que 
descubrió este mineral cerca de la ciudad de Linköping, en Suecia. Actualmente, su 
Universidad sigue siendo una de las instituciones más activas en la investigación del SiC. 
En ese momento no se comprendían las propiedades y el potencial de ese material. El 
descubrimiento del horno eléctrico y su uso para fabricar carburo de silicio provocó que 
Acheson, alrededor de 1885, fuera el primero en reconocerlo como una sílice de carbón a la 
que le dio la fórmula química de SiC y llamó carborundo6. Achenson envió algunos de 
estos cristales a B. W. Frazier, que en 1893 anunció el descubrimiento del politipismo en 
este material7. El SiC no se encuentra en estado natural en la naturaleza, así que no puede 
ser extraído de otros minerales, de ahí que se necesiten técnicas de alta temperatura para su 
formación. La única evidencia de SiC en la naturaleza fue identificada por primera vez en 
1905 en los meteoritos y es llamado por los mineralogistas SiC natural o “moissanita”, en 
homenaje a su descubridor8. 
La primera aplicación del SiC fue como abrasivo y material de corte, pero en 1907 se 
demostró la electroluminiscencia en el SiC. Otras aplicaciones importantes han sido su 
utilización como material estructural en aviación o automóviles de competición y como 
prótesis, debido a su biocompatibilidad. 
El siguiente gran descubrimiento en el desarrollo del SiC ocurrió en 1955, cuando Lely 
propuso un nuevo modo de crecimiento de cristales de alta calidad9. Desde este momento el 
interés del SiC como material electrónico empezó a subir y la primera conferencia sobre 
este material data de 1958, en Boston. Durante los años 60 y 70 los investigadores de la 
extinta Unión Soviética son los que principalmente estudiaron el SiC. 
El mayor paso en el desarrollo de la tecnología del SiC se dio en 1978 con el uso de 
una técnica de crecimiento por sublimación sobre una semilla, que fue básicamente una 
modificación del método original de Lely, y que actualmente se conoce como “Técnica 
modificada de Lely”. Este avance permitió la posibilidad de preparar lingotes cilíndricos 
monocristalinos y en 1987, los investigadores de Cree Research, fundaron la primera y 
hasta hace unos años, única suministradora comercial de sustratos de SiC. A continuación 
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1.2.1. Proceso de Acheson. 
Es la técnica más simple y antigua de crecimiento masivo y se utiliza para producir 
grandes cantidades de SiC en la industria del pulido y corte, aunque se puede obtener SiC 
de calidad y tamaños suficientes para la producción de dispositivos electrónicos. Consiste 
en el calentamiento de una mezcla de sílice, carbono, serrín y sal común en un horno 
eléctrico donde un núcleo de grafito y coque está dispuesto en el centro.  
Se lleva la mezcla hasta una temperatura de 2700oC y luego se hace un enfriamiento 
lento. El serrín sirve para hacer porosa la mezcla, para que las grandes cantidades de CO 
que se producen puedan escapar. La sal purifica la mezcla ya que los cloruros forman 
compuestos volátiles con las impurezas.  
Tras el calentamiento en el horno, hay un gran volumen de la mezcla que no alcanzó la 
temperatura suficiente para reaccionar, otra parte que no alcanzó los 1800oC forma SiC 
amorfo y cerca del núcleo donde se obtiene la máxima temperatura se produce el SiC, que 
se puede volver a descomponer en grafito y Si a medida que suba la temperatura. De este 
modo se forman unas fibras cristalinas concéntricas al núcleo de grafito que son menores en 
tamaño a medida que se alejan del centro del núcleo. 
1.2.2. Proceso de Lely. 
Desarrollado por L. A. Lely en Alemania, 1955, es otra de las técnicas de crecimiento 
masivo. Se disponen pequeñas masas uniformes y homogéneas de SiC entre dos tubos 
concéntricos de grafito. Más tarde el tubo interior se saca, dejando los reactivos en el 
interior del tubo exterior llamado crisol. Luego, este crisol se tapona con SiC o grafito y se 
emplaza dentro de un horno. Se calienta a 2500oC, a presión atmosférica y en atmósfera de 
Ar. A esta temperatura se sublima el SiC originándose una capa en la parte externa del 
cilindro de grafito y pequeñas plaquetas de SiC en el interior. Éstas van tomando grandes 
tamaños durante un calentamiento prolongado, ya que a cada plaqueta laminar de este tipo 
se le va adhiriendo pequeños volúmenes monocristalinos por uno de sus extremos, a la vez 
que en las zonas superior y posterior del cilindro se forma una capa densa y espesa de SiC. 
Nunca fue considerada como una técnica importante para una futura explotación comercial, 
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1.2.3. Proceso Modificado de Lely. 
Aunque hay constancia de investigaciones previas con procesos del mismo tipo, el 
descubrimiento se atribuye a Tairov y Tsvekov en 197810. En 1987 se funda Cree Research 
Inc. y los primeros sustratos comerciales obtenidos por la técnica de crecimiento por 
sublimación sobre una semilla estuvieron disponibles en 1991. Se entiende por semilla un 
pequeño grano monocristalino que será el germen de un volumen monocristalino masivo. 
En esta otra técnica de crecimiento masivo, el precio baja considerablemente a expensas de 
un descenso en la calidad cristalina. Un crisol de grafito se llena de un polvo 
monocristalino de SiC y se tapona con una tapadera de grafito a la que va adherida una 
semilla de SiC. Se calienta a 2200oC, normalmente a presiones menores que la atmosférica, 
en atmósfera de Ar, y se aplica un gradiente de temperatura sobre la longitud del crisol 
normalmente de 20-40oC, de forma que la masa del polvo alcance mayor temperatura que 
la semilla. El polvo se sublima y el volumen dentro del crisol se llena de un vapor de 
moléculas distintas de Si y C, como Si2C, SiC2 y Si2. Como la zona de la semilla es la más 
fría, el vapor condensa sobre ésta y el cristal crece. En la actualidad, es posible la obtención 
de cilindros que una vez procesados llegarán a ser obleas de los politipos hexagonales 2H y 
4H, que hasta 1998 se obtenían en un tamaño comercial máximo de tres pulgadas de 
diámetro y que actualmente se ofrecen en tamaños de hasta cuatro pulgadas de diámetro11. 
La técnica de Lely, por su importancia histórica, y el proceso modificado de Lely por su 
trascendencia actual, quedan esquematizados en la figura 1. 7. 
1.2.4. Técnica “Containless”. 
Este proceso, descrito por Dmitriev y Cherenkov, consiste en calentar mediante una 
resistencia de bobinas de inducción magnética un fundido de silicio saturado en carbono12. 
De esta forma se consigue formar un volumen monocristalino de SiC. 
 
Fig. 1. 7. Vistas en sección transversal de crisoles de crecimiento de SiC masivo. (a) Proceso de Lely; 
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1.3.SÍNTESIS DEL CARBURO DE SILICIO Y OTRAS ESPECIES MEDIANTE 
BOMBARDEO IÓNICO 
La implantación iónica es un proceso en el que átomos o moléculas de una especie son 
ionizados, acelerados en un campo electrostático e implantados en un sólido. Los iones son 
frenados por los átomos del sólido y pueden quedar retenidos en su interior a una 
profundidad que depende de la energía de implantación y de las masas y estructuras de los 
átomos del sólido y de los iones implantados. Es una técnica utilizada sobre todo para 
dopar con impurezas en la tecnología de semiconductores y ofrece ventajas sobre otras 
técnicas de dopaje por difusión como son: velocidad, baja temperatura, limpieza, 
homogeneidad y reproducibilidad del proceso de dopaje, fácil control de la concentración 
de dopantes y posibilidad de implantar a través de capas pasivantes o de implantar grandes 
dosis en profundidades pequeñas. La técnica presenta algunos inconvenientes relacionados 
con el daño que produce en la red cristalina del material receptor, la disposición de una 
mayoría de átomos en posiciones intersticiales (eléctricamente inactivas), la limitación que 
las energías utilizadas imponen a la profundidad (varios MeV sólo llegan a afectar a menos 
de10 mm) y otros efectos físicos de “channeling” y difusión que dificultan la obtención de 
perfiles teóricos13. Esto hace que para aplicar la implantación iónica en la tecnología 
microelectrónica, se necesiten tratamientos térmicos posteriores. 
La implantación iónica ha demostrado ser un método ideal para modificar las 
propiedades de zonas cercanas a la superficie de materiales y ofrece ventajas en el control 
de la estequiometría y el espesor de capas enterradas con precisión, mediante una selección 
apropiada de la energía y las dosis de los iones a implantar. Como el método de 
implantación es un proceso de ausencia de equilibrio termodinámico o proceso metastable, 
además de la difusión de dopantes, es adecuado para modular el daño producido por la 
radiación o las propiedades mecánicas y electrónicas así como para crear nuevas fases y 
compuestos, ya que permite que los límites de solubilidad de ciertos elementos en sólidos 
sean excedidos con creces. Las capas enterradas y las intercaras creadas mediante 
implantación iónica de Si han encontrado campos de aplicación por ejemplo en la 
fabricación de celdas solares de alta eficiencia14 o dentro de la tecnología de capas delgadas 
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La síntesis mediante haces iónicos permite la formación de SiC a temperaturas 
menores que las usadas por otras técnicas estándar de formación de compuestos. La 
formación de capas delgadas superficiales de SiC han sido propuestas recientemente por 
otros autores como sustratos adecuados para el posterior crecimiento heteroepitaxial de  
capas cúbicas de SiC sobre Si o para crear estructuras de SiC sobre materiales aislantes 
(SiC on insulator “SiCOI”)21. Otras aplicaciones para estructuras obtenidas mediante 
implantación de C+ en Si han sido demostradas en el uso de capas enterradas semiaislantes 
de SiC usadas como estructuras SOI en dispositivos CMOS19, de capas eficaces en el 
frenado del ataque químico adecuadas para el uso en sustratos SWB/SOI (creadas por 
pegado de obleas por enlace químico), en membranas17, en micromecanismos22 o en la 
supresión de difusión favorecida por portadores (TED) de especies dopantes23,24. 
Por otro lado, las capas enterradas de SiC también han sido sintetizadas por muchos 
otros autores usando la implantación iónica de iones C en Si a altas temperaturas y 
posterior recocido. Los mejores resultados, desde el punto de vista de la calidad estructural 
del SiC sintetizado, fueron obtenidos cuando se usaron mayores temperaturas del sustrato a 
la vez que se producía el proceso de implantación25,26,27,28,29. Estas capas de carburo se 
suelen disponer bajo una capa delgada de Si que está afectada por una variación en su 
tensión residual y la presencia de inclusiones cristalinas de 3C-SiC de cristalografía bien 
alineada respecto a la del sustrato. De esta forma, estas estructuras pueden ser planteadas 
como un modo nuevo y viable para obtener una capa o plantilla equivalente a un sustrato 
semilla (“seed”) para un posterior crecimiento de SiC o GaN mediante CVD o MBE. Estos 
sustratos podrían ser sometidos a un proceso de carburización de Si30, previamente a la 
realización de los crecimientos. La hipótesis planteada es que estos crecimientos estarían 
favorecidos por una aproximación del parámetro del Si a los parámetros del SiC o el GaN, 
y debido a ello, por una disminución en el desajuste reticular de la heteroestructura. 
Además, los cristales de SiC implantados que también ayudan a amortiguar el desajuste 
reticular, actuarían como semillas en la carburización o en el crecimiento de SiC. Otro 
posible modo de facilitar el crecimiento, utilizando Si implantado como material alternativo 
al sustrato carburizado, sería oxidar y más tarde sacrificar mediante ataque químico la capa 
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Además del SiC, durante el desarrollo de esta Tesis se han sintetizado otros 
compuestos y a continuación se describen brevemente su formación mediante implantación 
iónica y sus aplicaciones. El nitruro de silicio (Si3N4) es comúnmente utilizado en la 
industria microelectrónica como un aislante en estructuras SOI. En la literatura, se han 
efectuado con éxito algunas de estas estructuras SOI mediante implantación de N+ en 
sustratos de Si, donde el Si3N4 es el material aislante (SIMNI)15,16,18. En otras ocasiones, 
este tipo de implantación se ha utilizado para conseguir endurecimiento en la superficie del 
Si31, con finalidades de frenado de ataque químico32,33, en la inhibición parcial de la 
oxidación del Si34, en la formación de uniones p+-n debajo de la superficie en Si dopado 
con boro35 o en la estabilización de capas enterradas aislantes de óxido en sustratos SOI 
para una mejora en el crecimiento epitaxial posterior de 3C-SiC sobre sustratos SOI20. Las 
estructuras sintetizadas mediante implantación de nitrógeno son también aplicadas al 
control del espesor de puertas de óxido en dispositivos microelectrónicos20, en puertas 
semiconductoras para dispositivos de semiconductores de tipo metal-óxido (MOS)36, en 
capas enterradas con propiedades eléctricas37 y en la consecución de propiedades 
tribológicas en sistemas micro-electro-mecánicos (MEMS)38. 
El nitruro de carbono (C3N4) se caracteriza por su alta dureza, su alta resistencia como 
material de revestimiento y su bajo coeficiente de fricción. Sus especiales propiedades 
químicas, estructurales, eléctricas, ópticas, mecánicas y térmicas hacen de este material un 
atractivo candidato para aplicaciones de operación industrial. En la actualidad hay un 
especial interés desde el punto de vista teórico39,40 y experimental41,42 debido en parte a la 
reciente predicción de que el β-C3N4 podría poseer una dureza equivalente a la del 
diamante. Las distintas fases del C3N4 también han sido producidas mediante implantación 
iónica utilizando para ello aniones carbono y cationes nitrógeno43, bombardeo de C+ y N+ 
sobre sustratos de diamante44 e implantación de N en grafito, carbono vítreo o 
SiC45,46,47,48,49, pero el C3N4 no ha sido sintetizado, mediante co-implantación iónica de C y 
N, utilizando Si como sustrato a bombardear. El carbonitruro de silicio (SiCxNy) ha sido 
propuesto para aplicaciones en microelectrónica y en tecnología de recubrimientos 
superficiales. Las variedades β de los nitruros de silicio y de carbono estequiométricos 
tienen la misma estructura cristalina y podrían ser miscibles dando lugar a aleaciones SiCN. 
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β-C3N4 es muy interesante ya que se pueden conseguir materiales con propiedades 
intermedias o superiores a la de los compuestos binarios. El estado intermedio se encontró 
primero en SiC implantado con N48,50,51 y más tarde, utilizando la técnica de CVD asistido 
por plasma de resonancia ciclotrón electrónica (ECR-PECVD)52. Un compuesto cristalino 
ternario como un nitruro de Si y C (C:Si)xNy fue descrito con un “gap” directo de 3,8 eV, 
para un porcentaje de N entre el 35 y el 50%53. Además de tener un “gap” ancho, otras 
características de estos materiales son la alta dureza54 y su resistencia a la oxidación a 
temperaturas muy altas55. 
La implantación simultánea de C y N puede utilizarse para obtener sustratos 
adaptables (“compliant”). Estos sustratos se basan en un nuevo concepto para eliminar las 
dislocaciones que aparecen en procesos de epitaxia convencionales. La idea es relajar la 
tensión de desajuste en una región pequeña justo debajo de la región activa en la epitaxia. 
La situación ideal sería la de una oblea o capa de material libre, no soportado (“free-
standing”), dispuesta detrás del sustrato original de forma que pudiera deformar elástica o 
plásticamente al sustrato para relajar la tensión de desajuste entre las estructuras del 
sustrato y de la heteroepitaxia crecida. Los primeros intentos se hicieron por Lo en 199156, 
y desde entonces se ha dedicado mucho esfuerzo en este campo57,58. En nuestros 
experimentos, el uso de sustratos adaptados permite una reducción de la constante de red en 
la capa superficial del Si y la consecución de superficies mecánicamente flexibles que 
permitirían un posterior crecimiento epitaxial59. La idea de co-implantar carbono con otros 
elementos surgió porque el C puede reducir la tensión de red cristalina, a la vez que facilita 
la precipitación de otras especies en estructuras SOI fabricadas mediante bombardeo 
iónico60. La coexistencia de SiC y Si3N4 en Si implantado ha sido descrita ocasionalmente 
como inclusiones policristalinas61, pero sin poseer éstas una buena alineación respecto a la 
orientación cristalina del sustrato. También se han llevado a cabo otras tentativas para 
obtener materiales compuestos con SiC y Si3N4, mediante implantación de N+ en C 
amorfo50 o en SiC policristalino51. No obstante, y como se mostrará en los resultados 
experimentales, cuando se utilizan dos iones diferentes en los procesos de implantación 
iónica, los mecanismos puestos en juego en las regiones de Si co-implantadas se hacen más 
complejos de entender y estudiar, debido a que se produce la mezcla químicamente activa 
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1.4. SÍNTESIS DEL CARBURO DE SILICIO MEDIANTE CRECIMIENTO 
EPITAXIAL 
 
En este apartado, tras un breve repaso de algunos conceptos básicos en las 
heteroepitaxias, se resumen las más importantes técnicas de crecimiento epitaxial de SiC. 
 
1.4.1. Consideraciones acerca del crecimiento heteroepitaxial. 
Un proceso de crecimiento cristalino es por definición un fenómeno dinámico y es 
esencial que se considere desde los puntos de vista cinéticos y termodinámicos. La 
termodinámica explica el comportamiento del sistema físico en el equilibrio y es ideal 
considerar los estados de equilibrio global, parcial y local que ocurren entre el sustrato, la 
capa crecida y la fase gaseosa. La cinética controla la capacidad del sistema de moverse 
hacia el estado de equilibrio dentro de unas condiciones determinadas. El objetivo de este 
subapartado es presentar de forma concisa, los procesos físicos que tienen lugar en los 
crecimientos que conllevan un ajuste de redes cristalinas, basándose en los conceptos de las 
transformaciones de capas en lugares cercanos a la superficie62 y teniendo en cuenta la 
naturaleza atomística del fenómeno de cristalización que ocurre durante el crecimiento. 
Las diferentes técnicas de crecimiento de películas delgadas a alto vacío se pueden 
dividir groseramente en dos grandes categorías, dependiendo de como son transportadas las 
especies desde la fuente al sustrato. En las técnicas de transporte físico (PDT), los 
compuestos a ser crecidos o sus constituyentes son evaporados desde estados amorfos o 
policristalinos a altas temperaturas locales y más tarde transportados hacia el sustrato a 
través de un reactor de vacío en forma de vapor o como haces activados por energía térmica 
pero sin ningún cambio químico. Por el contrario, las técnicas de transporte químico (CDT) 
utilizan especies volátiles que contienen los elementos constituyentes de la capa a crecer 
pero que primero se producen dentro o fuera del reactor de vacío, y que luego se 
transportan como haces de vapor a través del reactor hacia la zona de reacción cercana al 
sustrato. Estas especies gaseosas más tarde reaccionan químicamente o se disocian 
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Generalmente está aceptada la distinción entre tres formas principales de crecimiento 
cristalino sobre las superficies. Estos modos se representan esquemáticamente en la figura 
1. 863,64. En el modo de crecimiento de islas o de Volmer-Weber se nuclean directamente 
pequeños clusters en la superficie del sustrato y se forman islas de la fase condensada. Esto 
ocurre cuando los átomos o moléculas del depósito están más fuertemente enlazados entre 
ellos que con el sustrato. El modo de crecimiento capa a capa o de Frank-van der Merwe 
tiene características opuestas al anterior. Los primeros átomos que condensan forman una 
monocapa completa en la superficie porque los átomos del precursor están más fuertemente 
unidos al sustrato que entre ellos mismos. El crecimiento se obtiene formando algo 
parecido a un cristal masivo. El modo de crecimiento de capa más isla o de Stranki-
Krastanov es un caso intermedio. Después de formarse la primera monocapa, o unas 
cuantas monocapas, se produce un crecimiento de láminas desfavorable y empiezan a 
nuclearse islas encima de estas capas intermedias. Hay muchas razones posibles para que 
este tipo de crecimiento ocurra ya que el crecimiento es muy sensible a cualquier causa que 
disturbe el descenso monotónico en la energía de enlace que caracteriza al crecimiento capa 
a capa. 
 
Fig. 1. 8. Representación esquemática de los tres modos generales de crecimiento. (a) Capa a capa o 
Frank-van der Merwe; (b) capa más isla o Stranski-Krastanov; (c) modo de islas o Volmer-Weber. 
θ representa el recubrimiento en número de monocapas. 
Los átomos de un sustrato dispuestos cerca y en la superficie no se disponen con el 
mismo ordenamiento que los átomos internos del material masivo65. El reordenamiento más 
simple es la relajación superficial donde las capas más superficiales retienen la simetría de 
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diferentes del valor en el interior66. Las reconstrucciones superficiales se presentan como 
fuertes desajustes que dan lugar a reordenamientos en las capas más superficiales hacia 
simetrías diferentes a la correspondiente para la red cristalina en el material masivo. 
Algunos de los reordenamientos estructurales frecuentes en la superficie del Si son la 
superficie dimerizada Si(100)-(2 x 1) y la superficie Si(111)-(7 x 7)67. Se muestra mucho 
interés por las superficies (001) y (111) de compuestos semiconductores porque pueden 
ocurrir superficies polares. Por ejemplo, para el SiC se puede tener un exceso de átomos de 
C o Si dependiendo de las condiciones de crecimiento y de los tratamientos posteriores a 
los que se sometan las superficies. Estas superficies tienen asociadas un alto número de 
reconstrucciones posibles, que producen una periodicidad diferente a la de las capas 
profundas. 
Las superficies reconstruidas son denominadas usualmente mediante la nomenclatura 
de Wood68, donde una estructura superficial Si(111)-(m x n) tiene el cristal de Si orientado 
con la dirección [111] normal a la superficie y una estructura superficial cuya celdilla 
unidad o motivo es m x n veces más grande que la de la estructura emplazada justo debajo 
en el material masivo. Estos motivos podrían estar centrados, en cuyo caso la notación sería 
Si(111)-c(m x n). Si tienen su eje principal rotado y no alineado con los de los átomos de la 
estructura en masa, se debe incluir también el ángulo de rotación en esta notación, por 
ejemplo, GaAs(111)-c( 19 x 19 )R23.4o. Las capas superficiales reconstruidas se pueden 
examinar mediante RHEED y producen una red recíproca que consiste en bandas (“rods”) 
normales a la superficie. 
Por otro lado, se descubrió que a determinadas temperaturas de transición ocurre una 
transformación de las reconstrucciones y que estas transiciones suelen ser reproducibles en 
función de las velocidades de deposición, siendo mayores las temperaturas de transición 
cuanto mayores son las velocidades de deposición69. 
Siguiendo la terminología introducida por Frank van der Merwe70, el término “misfit” 
o desajuste será utilizado en adelante para referirse a la desviación del equilibrio que 
ocurren en las heterouniones y que tienen los ordenamientos atómicos de la superficie y de 
la epicapa creciente. Esta distorsión resulta de las diferencias en los espaciados atómicos o 
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dos cristales. Durante el crecimiento epitaxial, si el desajuste entre el sustrato y la epicapa 
crecida es pequeño, las primeras capas atómicas que se depositan estarán tensadas para 
ajustarse coherentemente con la red del sustrato, esto hace que se forme una intercara 
pseudomórfica. No obstante, a medida que crece el espesor de la epicapa, crece la energía 
de tensión homogénea y la nucleación de dislocaciones de desajuste se hace 
energéticamente favorable. El espesor de la capa para el que esta generación de 
dislocaciones hacen que se alivien las tensiones reticulares se define como espesor crítico 
del sistema, su existencia fue considerada en primer lugar por van der Merwe71 y más tarde 
generalmente aceptada por la mayoría de los investigadores. A partir de los 90 el 
crecimiento epitaxial de capas desajustadas pseudomórficamente ganó mucho interés ya 
que era posible controlar el crecimiento capa a capa (2D) de semiconductores y sus 
propiedades. 
En caso de que ocurra una heteroepitaxia, ocurre un cambio químico de composición y 
muchas veces también existe diferencia en los parámetros reticulares respecto a los del 
sustrato, es decir, ocurre un desajuste reticular. Este desajuste reticular normalmente se 
acomoda mediante la creación de defectos estructurales en las capas72 o mediante la tensión 
relacionada con una alta energía potencial acumulada en la intercara70,73,74,75. En el caso 
más simple, las intercaras donde dos ordenamientos atómicos tiene simetría rectangular 
(figura 1. 9 (a)), y la epicapa es bastante delgada en comparación con el espesor del cristal 




aaf −=  (1.1) 
donde “a” es la constante de red (el espaciado atómico lateral natural) y “s” y “o” están 
asociados al sustrato y a la capa crecida respectivamente. Las características de esta 
definición son las que siguen. Si una capa delgada está tensada de forma que las redes de la 








−=   (1.2) 
En esta ecuación aotensada se aplica al espaciado atómico lateral de la epicapa tensada. Si el 
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def +=  (1.3) 
donde d es la parte del desajuste acomodada por las dislocaciones. Un valor positivo de f 
implica que la tensión de desajuste es de expansión y que las dislocaciones de desajuste son 
de Taylor de tipo arista76, por ejemplo, planos atómicos extra que se disponen en la 
intercara, como se indica en la figura 1. 10. 
La definición anterior no es aplicable a las reconstrucciones o a desigualdades en la 
superficie del sustrato, no obstante, para epicapas muy delgadas (una o dos monocapas de 
espesor), para las que el espaciado interatómico en equilibrio podría diferir hasta el 5%77 





aaf −=   (1.4) 
Mediante esta definición el desajuste está relacionado con el espaciado interatómico 
del sustrato, que se supone constante. No obstante, cuando la capa crecida es demasiado 
gruesa (si su espesor llega a ser comparable al del sustrato), ambos cristales se tratan de la 





−= 2   (1.5) 
Es bien aceptado que si el desajuste entre el sustrato y la capa crecida es bastante 
pequeño, las primeras capas atómicas se ajustan perfectamente y de forma coherente al 
sustrato y para este sistema los investigadores Finch y Quarrel introdujeron el término de 
pseudomorfismo81. A medida que la capa crece, la energía de tensión homogénea EH se 
hace tan grande que cuando se sobrepasa el espesor crítico82 se originan dislocaciones de 
desajuste y el exceso de tensión se reduce al mismo tiempo que las energías de 
dislocaciones ED toman valores desde cero a un valor determinado por los desajustes f1 y f2 
(definidos por la ecuación (1.5) cuando se reemplaza el término ao por aotensada, que es la 
constante de red de la capa crecida justo en la intercara), y donde los subíndices 1 y 2 hacen 
referencia a dos direcciones en el plano de la intercara. Estas direcciones no siempre son 
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Fig. 1. 9 (a)-(c). Ejemplos de diferentes ordenamientos atómicos sustrato-epicapa en diferentes 
simetrías de sistemas cristalográficos. Los puntos rellenos representan a los átomos del sustrato y 
los vacíos a los átomos de la capa crecida. 
 
Fig. 1. 10. Geometría de dislocaciones de desajuste puras de tipo arista en PQ en la intercara del 
cristal recrecido (o) con el sustrato (s), con parámetros reticulares a0 y as respectivamente. 
Los sustratos típicamente usados en crecimiento están orientados nominalmente con 
superficies paralelas a planos de bajo índice de una dirección cristalográfica. Cuando la 
superficie de la oblea está cortada con una suave desorientación con respecto a un plano de 
bajo índice de una dirección determinada (“off-axis”), la superficie se quiebra y forma 
determinados escalones monoatómicos, que forman terrazas y bordes de bajo índice, como 
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Estas terrazas superficiales libres de escalones tienen una anchura promedio que 
depende de la desorientación cristalográfica. En estos sustratos, los átomos móviles que 
llegan de las fuentes a la superficie tienen una probabilidad mayor de encontrar sitios de 
interacción e incorporarse directamente en los bordes de escalón formados de la forma 
definida como “step-flow”83 y por ello el crecimiento epitaxial ocurre por mecanismos 
diferentes. 
 
Fig. 1. 11. Ilustraciones esquemáticas de cómo ocurren los escalones superficiales. Desde el sustrato en 
superficie nominal (a) y mediante una suave desorientación se llega al sustrato desorientado (b).  
1.4.2. Deposición de vapores químicos (CVD). 
La técnica de CVD es la más utilizada para producir capas de SiC sobre sustratos de Si 
y SiC. El principio de estos procesos es transportar los reactivos de la reacción en el seno 
de un gas portador a una zona caliente, donde los precursores se descomponen 
térmicamente en átomos o radicales de dos o más átomos que pueden difundirse al interior 
de un sustrato para producir una capa epitaxial. 
En CVD se han de tener muchas variantes en cuenta, como que el flujo de los gases 
sea laminar, escoger correctamente los precursores y el gas portador, o seleccionar con 
sumo cuidado el material utilizado en zonas de calentamiento para que no se degraden y no 
contaminen el proceso y/o el sistema. También es importante tener presente que tienen 
lugar muchas reacciones superficiales y que participan distintas fases gaseosas. Esta técnica 
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Para el caso del crecimiento de SiC mediante CVD son necesarios precursores de 
átomos de C y de Si y los más comunes son propano (C3H8) y silano (SiH4). El gas portador 
suele ser H2, aunque a veces se introducen simultáneamente gases dopantes. Es típico 
crecer SiC entre 1100 y 1600oC en sistemas horizontales de tubos de cuarzo refrigerados 
con agua y calentados mediante radiofrecuencias. La figura 1. 12 muestra un esquema 
simple de lo que sería el proceso de crecimiento CVD de carburo de silicio sobre un 
sustrato de silicio. 
Debido a la disponibilidad y al coste, el Si fue el sustrato utilizado en primer lugar para 
crecer SiC mediante CVD. Muchos de los resultados obtenidos en esta línea de trabajo 
fueron recopilados en 1991 por R. F. Davis et al84 y más recientemente por el mismo y 
otros equipos85. Los principales problemas que tiene el silicio como sustrato es que suelen 
formarse defectos como micromaclas o fallos de apilamientos intrínsecos relacionados con 
los desajustes entre las dos estructuras (Si y SiC), ya sea de parámetro reticular (cercano al 
20%) o de coeficiente de expansión térmica (8%). De esta forma, se ha demostrado la 
supresión de cierta concentración de estos defectos utilizando capas carburizadas, sustratos 
de Si con superficies inclinadas unos pocos grados (“off-axis”) o sustratos de SiC, previos 
al crecimiento CVD de SiC. Otros problemas del SiC crecido mediante CVD son la 
reproducibilidad en el dopado y la generación de capas no dopadas de alta resistividad. 
En el proceso de CVD de SiC es muy importante la relación de cantidades C/Si y la 
velocidad y eficacia del crecimiento. Como ejemplo, en el estudio de la influencia que tiene 
variar la velocidad del flujo de C3H8 respecto a la cantidad de SiH4 aportada sobre sustratos 
 
Fig. 1. 12. Esquema del proceso de CVD de SiC, donde los precursores son transportados por el gas 
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de 6H-SiC86 se concluyó que para relaciones C/Si entre 1,4 y 2,5 se obtenían superficies 
perfectas; que para relaciones C/Si < 1,4 (ricos en Si) se formaban inclusiones de Si y que 
para C/Si > 2,5 (ricos en C) se formaban superficies rayadas. La velocidad de crecimiento 
es casi constante para C/Si > 1,4 e incrementa proporcionalmente con la velocidad del flujo 
mientras que para C/Si < 1,4 ocurre un descenso radical en el crecimiento debido a la falta 
de C, así que la velocidad de crecimiento de las capas de SiC está limitada por el aporte de 
Si (SiH4). Por otro lado se observó un pequeño cambio en la velocidad de crecimiento en la 
región de temperaturas entre 1200oC y 1500oC, así como una variación pequeña entre el 
uso de superficies terminadas en C (“C-face”) o en Si (“Si-face”). De estos resultados y del 
análisis de la cinética de la fase gaseosa en el sistema de crecimiento se especuló que el 
crecimiento se lleva a cabo mediante la adsorción de Si en escalones atómicos y su 
posterior carburización por las moléculas de hidrocarburo, aunque en otros casos se piensa 
que el crecimiento de SiC está controlado principalmente por fenómenos de transporte de 
masa y de difusión y no por reacciones superficiales. 
Los mecanismos de reacción química puestos en juego en la CVD de SiC varían 
dependiendo de las fases gaseosas utilizadas. A continuación se muestra un ejemplo de 
mecanismo cinético de reacción propuesto para la síntesis de SiC, utilizando acetileno 
(C2H2) y silano (SiH4) como precursores de C y Si respectivamente. Éste consiste en la 
descomposición de SiH4 en un intermedio radical libre e hidrógeno; el producto intermedio 
radical libre reacciona fácilmente con el acetileno. Posteriormente se produce una reacción 
de polimerización que da lugar a una serie de especies en fase gas, como etileno (C2H4) e 
hidrógeno (H2). Asimismo, se produce la deposición de SiC o SiC2, según el grado de 
polimerización87. 
Las etapas de la reacción quedan expuestas en la figura 1. 13 y pueden definirse 
como: (1) Iniciación: el SiH4 se descompone térmicamente formando H2 y :SiH2 (A) como 
un radical primario, que se combina con C2H2 (B) para formar un monómero (AB), como 
se muestra en la figura en las reacciones (a) y (b). (2) Propagación: El monómero (AB) 
continúa reaccionando con el radical :SiH2 y con C2H2 de acuerdo con las reacciones (c), 
(d) y (e) de la figura, pudiendo obtenerse el dímero de la reacción (d) o el polímero de la 
reacción (e), donde n > 2 (si n = 2 se obtiene el dímero de la reacción (d)). (3) Terminación: 
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(aumenta el grado de polimerización), o bien cuando reacciona con la superficie del 
sustrato. Pueden ocurrir dos tipos de terminación, que llevarían a diferentes composiciones 
de película delgada, debido fundamentalmente al tiempo de residencia de los reactivos en el 
reactor. Así, a bajo grado de polimerización, la relación C/Si es aproximadamente 1, 
dándose la reacción (f) de la figura, el dímero reacciona con la superficie del sustrato 
obteniéndose SiC, que es el producto de interés. Para un elevado grado de polimerización, 
el cociente C/Si del depósito se aproxima a 2, como se muestra en la reacción (g) de la 
figura, en la que se obtiene SiC2, que es el producto no deseado. La relación C/Si del 
depósito en el sustrato puede ser obtenida como: 
C/Si = ( 2n – 2 )/n   n ≥ 2 
Dado que el producto de interés para el sistema es SiC y no SiC2, habrá que 
determinar las condiciones adecuadas para que la polimerización sea pequeña y la relación 
C/Si sea prácticamente igual a 1, que corresponde con el mínimo tiempo posible de 
residencia de los precursores en el sistema para evitar que avance el grado de 
polimerización. 
En este modelo, la etapa controlante del proceso puede ser: 
¾ Reacción en fase gas. Comprende de las reacciones (a) a la (e) del modelo 
descrito. 
¾ Difusión de la fase gas a la superficie del sólido. 
¾ Reacción en la superficie del sólido. 
Las etapas de difusión y reacción superficial se encuentran en las reacciones (f) y 
(g), en las que se dan la difusión del dímero o el polímero (según el grado de 
polimerización que se alcance en la reacción en función del tiempo de residencia de los 
precursores en el interior del reactor) y posterior reacción de los mismos con la superficie 
del sustrato. 
Basados en los mismos principios físico-químicos del CVD, pero con métodos más 
actuales, otros grupos han descrito modificaciones de estas técnicas que consiguen muy 
buenos resultados. Por ejemplo, A. Ellison et al., 199988, describen dos nuevos métodos de 
crecimiento masivo, uno mediante sublimación y el otro mediante el llamado método de 
CVD de alta temperatura (HTCVD). Ö. Danielsson et al.,199989, para crecimiento epitaxial 













CVD utilizando un reactor horizontal de pared caliente, y nuevas técnicas como son la que 
utiliza un reactor de chimenea, otra de crecimiento epitaxial por fase líquida y otra de 
epitaxia por sublimación. 
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Los líderes mundiales en el campo de la epitaxia de SiC han sido durante mucho 
tiempo los centros de ciencia y tecnología del NASA Lewis Research Center, Northrop-
Grumman (antiguo Westinghouse) y Cree Research en los Estados Unidos, la Universidad 
de Kioto en Japón, Siemens en Alemania, la Universidad de Linköping en Suecia y LETI-
CEA de Grenoble en Francia. 
Para  mejorar la velocidad de crecimiento, se hace necesario utilizar técnicas de CVD 
de alta temperatura (HTCVD) en donde el crecimiento se lleva a cabo en un rango de 1800 
a 2300oC y la velocidad de crecimiento puede alcanzar más de 100 µm/h, para así depositar 
capas muy gruesas de material poco dopado (cuasi-sustratos). Aunque, desde hace pocos 
años, son varios los vendedores de obleas de epitaxia de SiC hexagonal sobre sustratos de 
Si, y se ha conseguido disminuir en gran parte los defectos generados por el gran desajuste 
reticular, cabe destacar el trabajo de los primeros y únicos vendedores de obleas 
comerciales del politipo 3C-SiC, ya que es el politipo central en la presente Tesis Doctoral. 
El SiC cúbico de Hoya Corporation nació al amparo del grupo liderado H. Nagasawa 
en Tokio y fabrica en primera instancia una heteroepitaxia de 3C-SiC sobre Si (001) de 
superficie ondulada (“undulant”). Estos sustratos se consiguen combinando un lijado con 
esquirlas de diamante de 15 µm de diámetro combinado con un proceso de oxidación 
húmeda. En un proceso posterior se separa el SiC del sustrato de Si y se ofrecen 
comercialmente obleas de 3C-SiC no soportadas. En el proceso de crecimiento, las dunas 
superficiales del sustrato Si provocan un mecanismo de autocancelación de defectos que 
elimina la mayoría de los fallos planares en la estructura del SiC crecido. El mecanismo se 
basa en el principio de que los defectos cristalinos chocan, se recombinan y se auto 
eliminan si previamente se han formado las ondas en la superficie del Si. De esta forma, 
HOYA propone la venta de 3C-SiC con una densidad de defectos por debajo de 10 cm-2, 
mientras que las obleas comerciales de 4H y 6H-SiC que ofrecen otras empresas tienen 
otros problemas (aparecen microporos o microtubos no existentes en la variedad cúbica). 
Los politipos distintos al 3C-SiC suelen sintetizarse a temperaturas de sublimación 
mayores de 2000oC, donde se hace difícil el control del gradiente de temperaturas, el aporte 
de material y el dopado, limitando el tamaño de fabricación a obleas de cuatro pulgadas de 
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la técnica de CVD permite la formación de una capa de SiC cúbico de varias micras, 
encima de un sustrato de Si de al menos seis pulgadas de diámetro, a un coste de 
producción menor. Hoya Corp. ha mejorado también las velocidades del crecimiento de 
SiC con un nuevo proceso90 y finalmente, eliminando el Si base, ofrece obleas de al menos 
200 µm de espesor con fluctuaciones en su área de menos del 10%, con un precio por área 
de dos órdenes de magnitud menor que los actualmente comercializados en obleas 4H y 
6H-SiC y con un amplio rango de resistividades (entre 0,01 y 100 Ω cm-1). Las figuras 1. 
14 muestran (a) el esquema del proceso de auto aniquilación de defectos que se propone, 
(b) la estructura del sustrato de Si ondulado y (c) una fotografía de las obleas de 3C-SiC 




Fig. 1. 14. (a) Modelo, en sección transversal, del mecanismo de eliminación de defectos en la capa 
de 3C-SiC crecida sobre el sustrato de Si ondulado, que va cambiando de (1) a (3) con el avance del 
crecimiento. (b) Figura que muestra las características del sustrato de Si “undulant”. (c) Oblea 
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1.4.3. Epitaxia de haces moleculares (MBE). 
Otra alternativa prometedora y que empezó a utilizarse más tarde que la CVD para 
realizar el crecimiento de capas de SiC es la técnica de MBE. En este subapartado se 
muestran con detalle las generalidades de esta técnica de crecimiento, ya que es la más 
utilizada en el crecimiento de las estructuras estudiadas en el presente trabajo de 
investigación. Más adelante se exponen los antecedentes del uso de esta técnica en relación 
al crecimiento de SiC. Las principales ventajas de la MBE respecto a la CVD es que realiza 
el crecimiento a temperaturas más bajas, el ambiente de crecimiento es más limpio, ya que 
se realiza en condiciones de ultra alto vacío (UHV), hay un control “in-situ” del proceso de 
crecimiento por difracción de electrones de alta energía (RHEED) y permite una deposición 
capa a capa y la preparación de perfiles de dopado en dimensiones atómicas, debido a que 
la interdifusión entre especies queda reducida a temperaturas menores. Como 
inconvenientes, debido a estas condiciones de UHV, los equipos son costosos y complejos, 
además de que el material dentro de las celdas es muy limitado y la velocidad de 
crecimiento es baja. Es una técnica bien establecida para sistemas semiconductores III-V 
como el GaAs y permite conseguir intercaras bastante abruptas entre dopantes diferentes 
y/o heterointercaras entre dos compuestos. 
Las filosofías de las técnicas de MBE y CVD a veces se combinan dando lugar a gran 
diversidad de variantes de crecimiento dependiendo de los parámetros utilizados. La tabla 
1.1 resume las diferencias más significativas entre las técnicas epitaxiales más comunes. 
ACRÓNIMO PRESIÓN Precursor A:             ej.  grupo III 
Precursor B:     
ej  grupo V DESCRIPCIÓN 
MBE UHV Sólido Sólido 
Epitaxia por haces 
moleculares 
MOMBE UHV 
Organometálico          
ej.TMA trimetilaluminio Sólido MBE metal orgánica 
GSMBE UHV Sólido 
Gas            
ej. fosfina MBE por fuente gaseosa 
CBE UHV Gas o vapor Gas/vapor Epitaxia por haces químicos 
VCE 
Entre Patm y UHV    
ej 50 mbar Gas o vapor Gas/vapor Epitaxia química en vacío 
LPCVD UHV CVD a bajas presiones 
APCVD Patm 
Ejemplos para crecer SiC son propano, 
acetileno o silano. CVD presión atmosférica 
MOCVD Patm - UHV Uno o los dos:  organometálico CVD metal orgánico 
LPMOCVD 50 mbar Uno o los dos:  organometálico MOCVD  baja presión 
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Los elementos esenciales de un sistema de MBE se muestran en la figura 1. 15. Se 
destacan tres zonas donde ocurren distintos fenómenos físicos91. La primera zona es el área 
de generación de haces moleculares. La siguiente es la zona donde los haces de las 
diferentes especies precursoras interceptan unos con otros y producen la mezcla vaporizada 
de elementos en una fase gaseosa característica que contacta con la superficie del sustrato. 
Ésta última región donde ocurre el proceso de cristalización puede ser clasificada como la 
tercera zona del sistema físico de MBE. 
 
Fig. 1. 15. Esquema de las zonas esenciales de un sistema de crecimiento MBE. Se indican las tres 
zonas donde tienen lugar los procesos básicos del MBE. 
Los haces moleculares se generan bajo condiciones de UHV de fuentes situadas en 
celdas de efusión tipo Knudsen59, cuya temperatura está controlada con precisión mediante 
controladores convencionales basados en actuadores de alta tecnología tipo proporcional-
integral-derivada (PID), en retroalimentación con termopares que permiten una estabilidad 
en fluctuaciones del flujo menores que ≤1%. Las celdas de efusión emiten un flujo 
molecular que puede ser cortado por una trampa mecánica (“shutter”) y que mediante 
calentamiento toman en su interior una presión de vapor específica que se aprovecha para 
proyectar las fuentes de la capa a crecer. Las celdas de efusión están proyectadas hacia un 
sustrato y el control de la composición o dopado se realiza regulando la temperatura. 
Posteriormente a la salida se realiza una ruptura de las moléculas a átomos. En este punto 
se debe hacer una distinción entre las técnicas de crecimiento MBE de fuente sólida 
(SSMBE) y el MBE de fuente vapor (GSMBE). Las técnicas de SSMBE fueron las 
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por ejemplo un bloque de grafito como precursor de átomos de C, una temperatura elevada 
que permite la disociación efectiva de las moléculas tetraméricas en dímeros y monómeros. 
Las técnicas de GSMBE fueron introducidas más tarde en 1973, por Morris y Fukui92, 
craqueando gases organometálicos de arsina (AsH3) y fosfina (PH3) en un tubo de nitruro 
de boro y utilizándolos como fuentes de As y P en el crecimiento de capas policristalinas de 
GaAs y GaP. 
Eligiendo las temperaturas apropiadas de las celdas y el sustrato, se pueden obtener 
capas epitaxiales de la composición química deseada, donde la homogeneidad en el espesor 
y la composición de las capas dependerán de la uniformidad en los flujos de haces 
moleculares y de la relación geométrica entre las configuraciones de las fuentes y el 
sustrato. Las inhomogeneidades en los espesores de capas pueden ser establecidas 
controlando dos parámetros, los coeficientes de homogeneidad de espesor y composición. 
De esta forma se puede seleccionar la geometría propia y el ordenamiento para los átomos 
del sustrato y de las fuentes93. La rotación del sustrato causaría una mejora considerable en 
las homogeneidades del espesor y la composición de la epicapa crecida94, pero limita la 
posibilidad de crecer estructuras grabadas (“patterned”), hecho éste que es requerido 
normalmente en la tecnología actual de dispositivos semiconductores. 
La segunda zona en el reactor de MBE es la zona donde los haces moleculares se 
mezclan. No se sabe mucho de los fenómenos físicos que ocurren en estas zonas, ya que el 
camino libre medio que recorren las moléculas es tan amplio que en la dirección de átomos 
y moléculas, no suelen ocurrir colisiones debido a las bajas presiones que se consiguen en 
estos sistemas de UHV. 
El crecimiento epitaxial ocurre en la tercera región, en la superficie del sustrato. En el 
crecimiento MBE están involucrados gran cantidad de procesos superficiales y a 
continuación se listan los más importantes95: 
¾ Adsorción de los átomos o moléculas del flujo en la superficie del sustrato.  
¾ Migración superficial y disociación de las moléculas adsorbidas. 
¾ Incorporación de los átomos dentro de la red cristalina del sustrato o de la 
epicapa anteriormente crecida. 
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Estos procesos se ilustran esquemáticamente en la figura 1. 1696. La superficie 
cristalina del sustrato se divide en los llamados sitios cristalinos donde las moléculas o 
átomos provenientes de las fuentes podrían interaccionar. Cada sitio cristalino es una 
pequeña parte de la superficie cristalina caracterizada por una actividad química individual. 
Un “sitio” podría ser un enlace suelto (“dangling”), una vacante, un borde de escalón 
superficial, etc97. 
 
Fig. 1. 16. Ilustración de los procesos superficiales durante el crecimiento MBE de capas. 
Los procesos superficiales que ocurren durante el crecimiento MBE se caracterizan por 
una serie de parámetros cinéticos relevantes que describen a éstos cuantitativamente. La 
velocidad de llegada es el flujo de especies chocantes y da el número de átomos que 
interaccionan con la superficie por unidad de área y por segundo. Estos átomos que llegan a 
la superficie del sustrato tienen una distribución de energía en consonancia a la temperatura 
de su lugar de origen e intercambian energía también con los átomos del sustratos hasta que 
alcanzan un equilibrio termodinámico a la temperatura del sustrato, pudiéndose incluso 
definir un coeficiente de acomodación térmica. Por otro lado, el coeficiente de mojado da 
idea de los átomos que se adhieren a la superficie con eficacia, por ello, si la condensación  
o agregación de átomos (“adatoms”) no ocurre, estos átomos se reevaporan y por ello el 
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En este punto entran en juego los dos tipos de adsorción posibles; en la fisisorción no 
hay transferencia electrónica entre el adsorbato y el adsorbente, y se dan fuerzas de 
atracción de tipo Van der Waals mientras en la quimisorción hay una trasferencia 
electrónica, por ejemplo, una reacción química que en general conlleva una energía de 
adsorción mayor que en el caso de adsorción física. Para estos dos tipos de adsorción se 
pueden definir entonces diferentes coeficientes de mojado, que dependerán en mucho más 
grado, en particular en el caso de la quimisorción, de la orientación cristalográfica de la 
superficie del sustrato y de la naturaleza y distribución espacial de los átomos ya 
adsorbidos en la superficie. 
Basado en varios experimentos en los que en muchos casos están inmersos especies 
moleculares, se demostró que el crecimiento cristalino en MBE se lleva a cabo mediante un 
proceso de condensación de dos estados en donde las especies moleculares alcanzan el 
estado quimisorbido mediante una fase precursora fisisorbida98. La versión más simple de 
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donde Ag, Ap, y Ac representan los estados del adsorbato en el gas, del precursor y del 
estado quimisorbido respectivamente. Las constantes de velocidad Kc y Kd se aplican a la 
condensación y a la desorción de los precursores y Kag(θ) es la constante de velocidad para 
la conversión del estado inicial del precursor al estado quimisorbido. Se asume que la 
velocidad de conversión es proporcional a g(θ), donde θ es el recubrimiento de la superficie 
contado en monocapas (ML). Existen otras versiones más complicadas del proceso de 
condensación vía estados del precursor. En otros modelos también se tiene en cuenta si el 
sitio visitado por la molécula en su estado precursor es ocupado por una especie 
quimisorbida, de forma que las moléculas puedan difundir sobre la superficie de unos 
lugares concretos a otros con una velocidad constante Kdiff. 
Mediante la combinación de resultados experimentales y teóricos se ha llegado a 
establecer un esquema de los pasos seguidos en el proceso de crecimiento MBE de 
compuestos semiconductores en sustratos orientados nominalmente100. En este esquema, se 
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¾ La cinética del catión ya dispuesto en superficie afecta de forma crítica la 
calidad del control del frente de crecimiento y de la intercara. La 
temperatura del sustrato, y en menor medida, la presión del anión que va 
abordando la superficie, controlan la cinética del catión. 
¾ Para una velocidad de crecimiento constante, un semiconductor puede crecer 
por encima de una cierta temperatura del modo capa a capa si la velocidad 
de salto-oscilación del catión dispuesto en superficie es 104 saltos/s. 
¾ Las temperaturas ideales de crecimiento cambian dependiendo del 
semiconductor crecido, ya que cada semiconductor tiene diferentes energías 
de enlace y por ello distintas energías de activación. 
¾ La calidad de las intercaras pueden ser muy diferentes dependiendo de las 
temperaturas de fusión de los componentes crecidos y la rugosidad 
superficial de una estructura crecida se va haciendo peor a medida que crece 
el espesor de capa, debido a fluctuaciones estáticas en el flujo del catión 
llegante. 
En el caso concreto del crecimiento de SiC mediante MBE, los primeros experimentos 
se realizaron mediante GSMBE utilizando el suministro alternativo de haces moleculares 
de disilano (Si2H6) y acetileno (C2H2)101,102. Con este mismo método se consiguieron capas 
de 3C-SiC crecidas entre 850 y 1250oC sobre 6H-SiC103,104 a una baja velocidad de 
crecimiento. Hasta mediados de los 90 la técnica de GSMBE no parecía poder competir con 
el crecimiento CVD porque se producía una fuerte adsorción e incorporación de hidrógeno 
atómico a bajas temperaturas, debido a la descomposición de las fases gaseosas reactantes 
que daba lugar a imperfecciones en la red cristalina. Este efecto se podía evitar haciendo 
que la velocidad de desorción del hidrógeno fuera mayor que la velocidad de crecimiento 
del SiC, pero de esta forma las velocidades de crecimiento eran demasiado bajas105. 
Estos problemas parecen ser solucionados creciendo mediante SSMBE, que fue una 
opción poco utilizada hasta aquellos momentos. En los primeros experimentos se 
consiguieron láminas estequiométricas de SiC sobre sustratos de Si (111)106 y de SiC 
hexagonal (0001)107 y se concluyó que el control cuidadoso del flujo, de la relación Si/C y 
la movilidad de los átomos en la superficie jugaban un papel crucial en el descenso de la 
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láminas delgadas de SiC cúbico y maclado mezclado con inclusiones de SiC hexagonal y se 
demostró que el control del exceso de Si es una forma de controlar el crecimiento de 
estructuras de diferentes politipos, que son interesantes desde el punto de vista de la 
ingeniería de bandas prohibidas del SiC. 
1.4.4. Carburización como método de preparación de las superficies de Si. 
En este subapartado se trata de hacer una amplia descripción del proceso y de los 
antecedentes en la carburización de Si, ya que esta reacción interviene en la mayoría de las 
muestras estudiadas en esta investigación. 
El proceso de carburización de una superficie de silicio monocristalino se produce 
cuando átomos de carbono reaccionan con la superficie para formar carburo de silicio. En 
resumen lo que ocurre es que para que la capa de SiC se forme, parte de los átomos de Si 
del sustrato deben intervenir en la reacción química. La falta en el sustrato de estos átomos 
de Si sacrificados en la reacción, hace que se generen unas vacantes o sitios huecos 
(“voids”) debajo de la capa de SiC, que generalmente se desarrollan de la forma que indica 
el esquema de la figura 1. 17. Estos huecos, en lo sucesivo, se denominarán como 
microcavidades o con el término anglosajón “voids”. No es fácil estimar la cinética de la 
formación de este tipo de cavidades pero lo que sí está muy claro es que generalmente a 
medida que la capa de SiC se hace más gruesa, los “voids” crecen de tamaño y adquieren 
formas concretas dependiendo de la cristalografía de la superficie que se carburiza. Lo que 
diferencia a la carburización de un proceso de crecimiento de SiC mediante CVD o MBE es 
que sólo se aportan átomos de C y no Si + C, como en crecimientos convencionales, y lo 
que se crea es una especie de capa amortiguadora, pseudosustrato o capa semilla que 
permite recrecer con garantías sobre el Si.  
A medida que la capa de SiC va creciendo, más átomos de Si van difundiendo hacia la 
superficie. La difusión del Si hacia el exterior está limitada cuando los átomos tienen que 
atravesar la estructura de SiC que previamente se está formando. La difusividad de los 
átomos de Si a través del monocristal de SiC creado fue estimada en 4 x 10-13 cm2 s-1 a una 
temperatura de 1250oC108. Las reacciones de carburización ocurren generalmente a altas 
temperaturas y muchos átomos del Si que reaccionan, toman un camino más rápido hacia la 
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Fig. 1. 17. El esquema representa en sección transversal la reacción que va avanzando desde (a) a 
(c). La capa en gris claro representa la capa de SiC y la parte en gris oscuro es el soporte de Si. Los 
huecos (blancos) que quedan debajo del SiC representan los “voids”. 
En las imágenes de microscopía electrónica de transmisión o de barrido en visión 
planar de estas estructuras, o sea viendo la superficie desde arriba, se observan unas formas 
que son la “sombra o perfil” de esos huecos que están debajo de la capa de SiC. En 
superficies tipo (111) del Si se forman triángulos que tienden a ser equiláteros perfectos 
cuando el “void” está en estados más avanzados de formación. En superficies (001) de Si 
los “voids” tienden a ser cuadrados perfectos. Lo que en realidad se observa son las bases 
de pirámides invertidas de base triangular (en el caso (111) o cuadrada para (001)) que en 
muchas ocasiones están truncadas. Los planos cristalográficos que truncan las paredes de 
los “voids” están bien establecidos en la literatura y de esta forma no sería difícil calcular el 
volumen ocupado por un “void” si se poseen sus imágenes en visión planar y en sección 
transversal. 
Una forma más simple de plantear el problema sería medir la superficie ocupada por 
todos los “voids” en el plano de crecimiento (justo debajo de la capa de SiC) y dividirla por 
la superficie total del SiC. Así es posible relacionar el porcentaje de área ocupada por las 
bases de las pirámides respecto al volumen o superficie del SiC formado. 
La revisión bibliográfica de los diferentes sistemas de carburización permite clasificar 
a éstos en tres grupos: 
En el primer grupo, el calentamiento generalmente se hace por contacto directo con la 
muestra o el portamuestras. Así se consigue la reacción en una atmósfera controlada. Este 
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Estos sistemas trabajan normalmente en condiciones de presión de alto vacío (HV) o ultra-
alto vacío (UHV). Existen dos familias, las de cámara o campana, desarrolladas para 
crecimiento heteroepitaxial por GSMBE y otras tubulares generalmente para MOCVD. 
Estos sistemas son básicamente máquinas comerciales de crecimiento, a las que se les ha 
dotado con una variante, para poder hacer una precarburización, antes de crecer sobre el 
sustrato de silicio. Estos sistemas se denominan de pared fría, por no ser el calentamiento 
exterior y por ser fáciles de refrigerar exteriormente. Suelen ser de acero, vidrio o cuarzo. 
Un ejemplo típico de este tipo de sistemas fue utilizado por F. Bozso et al., 1985109 y se 
presenta en la figura 1. 18 (a). Este equipo permite además estudiar los primeros estadíos 
del crecimiento de SiC sobre Si. Contiene un espectrómetro electrónico, una fuente de 
rayos X, un espectrómetro de masa y un administrador de radiación molecular. La presión 
de base previa antes de comenzar el experimento es de 10-10 torr. La fuente de carbono es 
C2H4, aplicada directamente por radiación molecular sobre las obleas de silicio. El cristal es 
calentado óhmnicamente por una fuente de energía controlada. Para eliminar los efectos de 
partes metálicas, se utiliza un artefacto para montar el cristal de Si, como se muestra en la 
figura 1. 18 (b). Los alambres de W y los soportes-contactos eléctricos de Ta, encierran al 
cristal de Si entre los bordes y esto permite estudiar la superficie del Si sin interferencias de 
otros metales. Periódicamente la radiación se interrumpe y para hacer medidas, el cristal se 
rota respecto a los espectrómetros de rayos X, de electrones Auger (AES), y de pérdida de 
energía (EELS). Es un sistema caro que permite gran cantidad de medidas y es interesante 
para estudiar mecanismos de crecimiento, pero es poco representativo como máquina que 
realiza la carburización de silicio. 
En el segundo tipo de sistemas, el calentamiento también es interior al reactor donde se 
lleva a cabo la carburización. Se suele utilizar un tubo por el que pasa un gas con el fin de 
precarburizar generalmente antes de hacer una CVD. Este tipo también es por tanto de 
pared fría, pero aquí se tiene la posibilidad de calentar el gas interior con mayor 
efectividad, ya que se utiliza la radiación directamente, pero sin contacto físico sobre la 
muestra que se pretende carburizar. Estos sistemas suelen trabajar a presión de alto vacío y 
un ejemplo típico, desarrollado por Y. Hirabayashi et al., 1993110, se describe a 
continuación. En este sistema, el SiC se crece epitaxialmente en el aparato de deposición de 
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filamentos de Ta se montaron paralelamente cerca (sobre 10mm) de los portasustratos de 
Mo. Los gases se introducen a través de un tubo de acero inoxidable y se alcanzan los 
1200oC, temperatura que se mide con un termopar de Cr-Al. Se utilizaron tanto acetileno 
como propano como fuentes de carbono, para carburizar superficies de 10 x 10 mm2 (111) 
o (001) de Si. 
  
Fig. 1. 18 (a) Esquema del aparato UHV para estudios de superficies semiconductoras. (b) Esquema 
del montaje y del método de calentamiento del cristal de Si109. 
En el tercer tipo de sistemas quedan englobados los reactores de pared caliente, que se 
caracterizan por utilizar radiación indirecta del sistema de calentamiento sobre la superficie 
del silicio, ya que el calentamiento es exterior al tubo o cámara que contienen los gases 
precursores de la carburización, así que la radiación que calienta los gases y la muestra se 
desprenden de la pared interior del tubo. En este caso se alcanzan temperaturas más altas 
del gas, originadas por la pared caliente, y se consigue una calidad de carburización a veces 
mejor. Se suele trabajar a alto vacío o a presión atmosférica, es decir, a presiones mayores 
que en los dos tipos anteriores, pero en cambio, hay que cuidar mucho más los materiales 
constituyentes del tubo, que deben soportar temperaturas mayores de 1100oC. Se puede 
optar en esta situación por utilizar aleaciones de alta temperatura, como es el caso del 
prototipo puesto a punto en nuestro grupo de investigación, que están poco extendidos, o de 
cuarzo o materiales refractarios, que son las opciones más caras. El objetivo de este tercer 
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grupo es precarburizar previamente a un crecimiento posterior por CVD o MBE o 
carburizar solamente, como en muchos de nuestros experimentos, para realizar otros 
tratamientos posteriormente a este sustrato carburizado. 
 
Fig. 1. 19. Esquema del montaje del sistema de CVD por filamentos calientes110. 
En este tercer grupo cabe destacar a un sistema mixto entre el segundo y tercer tipo, de 
doble tubo, desarrollado por A. J. Steckl y J. P. Li, 1992111,  que, aunque utiliza un 
calentamiento exterior al tubo de cuarzo donde se realiza la carburización, podría 
considerarse de pared fría porque otro tubo de acero inoxidable que rodea a todo el sistema 
es refrigerado completamente por agua en su exterior. Entre todos los sistemas presentados, 
este sistema se considera el más versátil en cuanto a funcionalidad y resultados para la 
carburización de superficies de silicio (111) y (100), tanto es así que revolucionó la 
carburización de silicio consiguiendo las mejores optimizaciones y resultados para la 
reacción. Este sistema contiene una cámara de reacción de deposición de vapores químicos 
por calentamiento rápido (RTCVD) que se muestra en la figura 1. 20. 
Está fabricada en cuarzo de alta calidad de sección ovalada y larga, que permite operar 
en alto vacío y disponer de una gran área de deposición, mientras se utiliza un dispositivo 
exterior de lámparas de radiación infrarroja (dos filas de 9 lámparas de W de alta potencia 
de 6 kW) para calentamiento dispuestas en ambos lados de la cámara. El silicio se dispone 
en bandejas y sujeciones de cuarzo, que se unen a una entrada refrigerada por agua. La 
presión se gradúa por medio de un sistema de bombeo, siendo la presión de base de 1 a 2 x 
10-6 torr, aunque en otras ocasiones se carburiza a presión atmosférica. Los flujos de gases 
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de las operaciones se controlan por ordenador, pudiéndose utilizar varios modos de 
operación. Para controlar la temperatura se utiliza un termopar y un pirómetro. El gas 
portador es hidrógeno de ultra-alta pureza con menos de 10 ppm de impurezas. Las fuentes 
gaseosas de carbono son propano u otros hidrocarburos, mientras que el silicio se 
proporciona gracias al aporte de silano. La limpieza-purga se hace “in-situ” con HCl 
diluido en H2. 
 
Fig. 1. 20. Diagrama esquemático de la cámara de reacción RTCVD111. 
En la tabla 1.2 se presenta un resumen histórico de sistemas de carburización de silicio 
y para cada uno de ellos, el año de publicación del artículo donde se describe el sistema, la 
referencia, la temperatura máxima y la presión a la que trabaja el sistema. En el caso de la 
temperatura, en primer lugar se cita la de carburización y en segundo lugar a la que se hace 
el crecimiento tras la precarburización. También se detalla la orientación de las caras 
superficiales de silicio que se carburizan, la clasificación de estos sistemas dentro de los 
tres tipos generales, así como el objetivo final del aparato que precarburiza, el gas utilizado 
como precursor de carbono para la carburización y, en su caso, los precursores de silicio, el 
tipo de tratamiento, limpieza o purga que utiliza el sistema para permitir una mejor 
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Puede observarse que algunos de los sistemas cuyas características se recogen en la tabla, 
son los que han sido descritos en párrafos anteriores de este apartado. 
Las composiciones de partes importantes dentro del diseño de estos sistemas son muy 
importantes y estos equipos pueden tener calentadores o resistencias de Tántalo o 
Molibdeno, y los tubos de reacción se construyen en su mayoría de aceros inoxidables, 
metales refractarios o cuarzo de alta calidad. 
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1990116 750 
1050 
3 x 10-5 






1991117 1020 1-18 10
-3 














1992119 750 0,1-1 torr 100 1º LPCVD    no carb SiCH3H3 
purga H2/Ar 
caliente 









mixto RTCVD C3H8 1100ºC flujo HCl 
Termopar+ 
pirómetro 
1993110 1050 1100 1 torr 111 2º HFCVD 
C2H2 
C3H8 
3%HFac    3 min 






P atm 100 
3º 
 
CVD C3H8 H2/5min 1100ºC Pirómetro 
1996121 1200 1-2 x 10
-6 
torr 111 3º 








1996122 1380 P atm 111 3º CVD HMDS HF-H2O acetona purga HV 
Pirómetro 
infrarrojo 
1997123 750 950 
UHV      
10-3 torr 001 1º A GSMBE 
C2H2 
C3H8 
NH4 ,H2O2, 6 H2O ----- 
1997124 1000 1500 




CVD +    
ion beam C60 
NH4OH H2O2 
,4H2O 5%HF  
10min 
----- 
1997125 900 1000 
HV      
UHV 001 2º 
CVD       
no carb 
H3SiCH2     
SiH2CH3 
NH4OH HCl ,N2 , 
HNO3 
----- 




Patm     
10-3 torr 
111 




NH4OH HCl ,N2 , 
HNO3 
Termopar      
tipo R 
Tabla 1. 2. Características de sistemas de carburización de silicio. 
Aunque el objetivo de crecer 3C-SiC sobre Si ha sido ampliamente seguido, el 







- 41 - 
con éxito la llamada capa amortiguadora carburizada127, que juega un papel esencial a la 
hora de recrecer SiC de formas convencionales. Esta capa se formó introduciendo una 
fuente de C mezclado con H2 dentro de un horno durante algunos minutos. El papel de la 
capa carburizada dispuesta en la superficie, que suele tener algunos nanómetros de espesor, 
es el de relajar con más eficacia el gran desajuste reticular que existe entre el SiC y el Si. Se 
demostró que los enlaces entre los átomos de Si justo en la intercara están contraídos y que 
los del SiC están expandidos128. Normalmente se crea un patrón regular de dislocaciones de 
desajuste justo en la intercara SiC/Si con una periodicidad típica de 1,6 nm que relaja con 
eficiencia el 19,7 % de desajuste nominal entre las dos estructuras. Normalmente quedan 
pequeñas tensiones residuales y por ello permanecen algunas deformaciones. Debido a que 
las temperaturas de deposición usuales (sobre 1350oC) son cercanas al punto de fusión del 
silicio, parte de la deformación residual se localiza en la capa de carburo y parte en la oblea 
de Si y por ello ocurre una extensión en una cara y una compresión en otra. 
Para conseguir obleas monocristalinas de SiC cúbico, se ha intentado eliminar el 
sustrato de Si mediante ataques químicos, pero se han encontrado algunos problemas. A 
medida que nos separemos de la intercara, el campo de tensiones disminuye hasta que la 
relajación es prácticamente completa en la zona más superficial de la capa de SiC. Estas 
tensiones pueden ser medidas mediante ensayos de micro-Raman129. Por el contrario, una 
componente significativa del régimen de tensiones permanece en zonas más profundas de la 
oblea de Si, lo que puede originar finales catastróficos como el doblado o la rotura de la 
muestra en unas ocasiones o la modificación de propiedades mecánicas del Si interno en 
otras, por lo que el Si no podría ser eliminado mediante recetas químicas convencionales130. 
Teniendo en cuenta la dificultad de realizar un ataque químico anisotrópico tras la 
deposición de 3C-SiC, hasta el momento no se habían podido fabricar obleas de más de 
cuatro pulgadas de heteroestructuras 3C-SiC/Si131. 
Se han dedicado numerosos trabajos a optimizar las propiedades relativamente 
sellantes de las capas continuas carburizadas, que en principio deben evitar la formación de 
trincheras y ralentizar la formación de “voids” interfaciales en el Si. Muchos autores han 
insistido en los efectos beneficiosos de utilizar una presión de C3H8 relativamente 
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fase del proceso. Aunque se han encontrado que los primeros pasos del crecimiento con la 
mezcla C3H8/H2 están gobernados por motivos cinéticos134 y se han dedicado trabajos a 
estudiar los mecanismo de reacción y los cambios en las constantes de red109,135, se ha 
concluido que no sólo la temperatura a la que se realiza la carburización136,137, sino también 
la temperatura a la que el propano se introduce en el reactor133,136,138 o la velocidad de 
calentamiento (rampa de temperaturas) que se aplican al sustrato133,139, son parámetros de 
vital importancia. En particular se han mostrado superficies atómicamente planas en las 
superficies del 3C-SiC utilizando rampas de temperatura que empiezan a bajas 
temperaturas133,139. 
Aunque históricamente las exposiciones de superficies de Si a mezclas de 
propano/hidrógeno en sistemas de CVD han sido las más utilizadas, también han sido 
exploradas otras alternativas como el uso de MBE. Estas carburizaciones MBE han sido 
estudiadas desde dos enfoques principales, realizándolas a temperaturas fijas y flujos de 
reactivos constantes o utilizando rampas de temperatura.  
Tras los primeros experimentos de Motoyama y Kaneda en 1989, se demuestra que la 
carburización a 750oC mediante GSMBE utilizando etileno (C2H4) relaja satisfactoriamente 
el desajuste entre el SiC y el Si115 antes de crecer SiC mediante GSMBE. La misma técnica, 
pero mediante SSMBE, se utilizó a continuación con el mismo propósito en Si (001)140 y 
Si(111)141. 
A mediados de los 90, Zekentes y colaboradores fueron los primeros en estudiar los 
primeros estadíos del crecimiento de SiC cúbico mediante carburización por SSMBE 
(utilizando grafito pirolítico de alta pureza) a distintas temperaturas de sustratos de Si (001) 
y velocidades de flujo cambiantes. Concluyeron que el crecimiento epitaxial tipo 3D es el 
más favorable a la hora de reducir la energía interfacial entre el 3C-SiC y el Si debido al 
gran desajuste reticular, que manteniendo la temperatura constante a mayor velocidad de 
aporte de C era mayor la densidad de islas de SiC que se formaban y que, para un flujo de 
C constante, a mayor temperatura del sustrato, era menor la densidad de núcleos estables. 
Así mismo se concluyó que la mayor densidad de islas ocurre al combinar la mayor 
velocidad de flujo y la menor temperatura del sustrato, que la menor temperatura para 
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parcialmente policristalinas) se obtuvieron a 725oC142. Como contrapunto, estas islas 
presentaban un crecimiento dendrítico, estaban muy desorientadas y macladas, con fallos 
de apilamiento y se formaban bordes de grano en su coalescencia. Otros de sus 
experimentos de carburización mediante GSMBE (con acetileno) estudiaron la diferencia 
que provoca la introducción de C a temperaturas fijas o utilizando rampas y obtuvieron 
mejores resultados carburizando a temperatura constante de 850oC, independientemente del 
flujo de C2H2 aportado y a bajos tiempos para evitar que se formaran capas demasiado 
gruesas, ya que a partir de un límite de espesor, éstas empezaban a ser policristalinas143. 
Otros trabajos relacionados demostraron el efecto beneficioso que tienen estas capas 
carburizadas mediante GSMBE o SSMBE antes de un posterior recrecimiento de 3C-SiC 
mediante GSMBE (utilizando un cañón de evaporación de electrones como fuente del Si y 
una celda de craqueo de acetileno como fuente de C)144 o mediante CVD de baja presión 
(LPCVD que utiliza una mezcla de H2 y el gas organometálico tetrametilsilano (TMS o 
Si(CH3)4))145. Los posibles mecanismos de carburización y reconstrucciones superficiales 
implicados en la carburización de Si(001) fueron simulados mediante dinámica molecular y 
comparados con experimentos de MBE y CVD recientemente146. 
Un poco más tarde, el equipo de Pezoldt y colaboradores empezaron a estudiar el 
efecto de carburizar superficies de Si (111) a temperaturas fijas mediante SSMBE 
(utilizando grafito pirolítico como fuente de C) y a compararlo con resultados obtenidos 
mediante carburización RTCVD. En el caso MBE, tras pretratar las superficies y partiendo 
de reconstrucciones Si(111)-(7 x 7), en un primer estudio aportaron C a temperaturas fijas 
de entre 700 y 1100oC, a flujos de C entre 1012 y 1014 at cm-2 s-1. Para temperaturas 
mayores de 850oC se produjo un crecimiento de cristales de SiC desorientados 
independientemente del flujo de C aportado, que tendían al politipo cúbico a mayor 
temperatura y mayor flujo de C, y para temperaturas menores de 800oC y flujos de C 
mayores de 1015 at cm-2 s-1 se encontraron capas de SiC con predominancia del politipo 
hexagonal 2H. El óptimo de calidad cristalina en el 3C-SiC se encontró en el rango de 700-
800oC y bajo aporte de C (<1015 at cm-2 s-1), lo que implicaba temperaturas de crecimiento 
bajas y pequeños espesores de capa, aunque todavía las capas carburizadas mediante 
RTCVD tenían mejor cristalinidad y superficies más planas147. Posteriores estudios del 
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posterior recrecimiento de SiC mediante MBE convencional, sin obtener resultados 
demasiado satisfactirios148,149,150. Sus trabajos muestran también la existencia de una fuerte 
dependencia en la calidad cristalina y la morfología superficial con respecto al flujo de 
carbono utilizado a 750oC, independientemente de que la superficie del Si sea (111) o 
(001). Se demostró que pueden ocurrir tres procesos de crecimientos diferentes limitados 
por la difusión del Si hacia el exterior151. Es en 1998 cuando se produce un hallazgo que 
mejora la carburización SSMBE. Examinando el proceso a tiempo real mediante RHEED 
se observa que antes del crecimiento de SiC a temperaturas menores de 660oC ocurre la 
transición inducida por aporte constante de C de tipo ( 3  x 3 )R30o. Si se mantiene un 
flujo de 1013-1016 at cm-2 s-1 se conserva esta reconstrucción y se forman capas de 1-2 nm 
de una aleación Si-C que satura a los 3-4 nm tras un tiempo de incubación, mientras que a 
temperaturas mayores de 660oC el SiC nuclea directamente con más rugosidad, más 
defectos y un crecimiento de tipo 3D152. Esta superestructura ( 3  x 3 )R30o ha sido 
simulada y modelizada mediante cálculos de dinámica molecular y se discuten sus 
implicaciones beneficiosas en la carburización153. 
Al mismo tiempo el grupo de Fissel obtuvo resultados parecidos a los del anterior 
párrafo. En un estudio preliminar estudiaron las capas carburizadas en Si (111) mediante 
SSMBE a temperaturas de 750 a 900oC y a velocidades de crecimiento de 3 a 10 nm/min, 
obteniendo las mejores resultados a temperaturas mayores de 800oC y velocidades de 
crecimiento menores de 6nm/min, a la vez que en otros casos encontraron componentes 
policristalinas, amorfas o de SiC hexagonal154. Posteriormente, consiguieron mejorar la 
calidad a temperaturas de nuevo mayores de 800oC y velocidades de crecimiento menores 
de 1 nm/min, comprobando que ocurren las superestructuras (3 x 3) o ( 3  x 3 )R30o 
aproximadamente a 900oC y pudiendo seleccionar el tipo de mecanismo y politipo a 
crecer155,156,157. 
Una vez aclarados los mecanismos de carburización MBE a temperaturas fijas, la 
tendencia más reciente es la de utilizar rampas de calentamiento a la vez que se aporta C. 
Los mismos grupos ya mencionados lideran estas investigaciones y se pueden destacar los 
siguientes resultados. Por un lado, los experimentos de Zekentes y colaboradores, 
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haciendo paradas en algunos puntos de la rampa (sin aportar C2H2 ni calentar), dieron lugar 
a capas de peor calidad que los procesos convencionales de temperaturas fijas143. En un 
segundo intento, partiendo de una temperatura del sustrato de 750oC al que se aporta en 
primer lugar acetileno durante 7 min y luego proporcionando una subida de 2,5 min hasta 
1070oC se consiguieron buenos sustratos para el posterior crecimiento de SiC mediante 
GSMBE144. El grupo de Fissel también obtiene mejores resultados cuando carburizan con 
rampas158. La técnica consiste en crecer a 700oC una capa de Si de 100 nm de espesor sobre 
el sustrato de Si (111) de forma que ocurra la transición a la reconstrucción (7 x 7) en la 
superficie, a continuación se baja la temperatura a 650oC y se depositan 2 monocapas de C 
que se recuecen a 700oC durante 2 min. A partir de ahí se produce el crecimiento de SiC 
subiendo 50oC cada 2 min hasta 1000oC, continuándose el recrecimiento de SiC a 
velocidades en el rango de 1nm/min con una baja densidad de maclas. 
El equipo de Pezoldt comienza a estudiar la influencia de la rampa de temperatura en 
carburización SSMBE a finales de los 90 utilizando velocidades de calentamiento de 0,5 a 
5oC/s y rangos de temperatura de 400 a 1200oC, consiguiendo buenas capas con rampas de 
1,5oC/s. Este equipo advirtió la existencia de una temperatura crítica de transición a 600oC 
y una capa de calidad a partir de 860oC para un flujo de C de 1014 at cm-2 s-1 159. 
Actualmente, el modo de carburización de Si (111) está optimizado utilizando un método 
de reciente puesta a punto, similar al último descrito por Fissel, pero con algunas variantes 
de mejora160 y que es la base del crecimiento de muchas de las muestras estudiadas en la 
presente Tesis Doctoral. 
Este método básicamente consiste en depositar una determinada cantidad de C a 325oC 
sobre Si, que previamente se ha llevado a una reconstrucción de tipo (7 x 7) en Si (111) o a 
(2 x 1) si el Si es (001). Posteriormente se calienta la muestra hasta 660oC en 3 min y luego 
se somete a un incremento gradual de la temperatura en pasos de 50oC, hasta la que va a ser 
la temperatura final de crecimiento de SiC. Las capas carburizadas tienen espesores de 2 a 3 
nm y poca rugosidad, el crecimiento se hace aproximadamente a 1000oC en condiciones 
ricas de Si, variando continuamente los flujos de C y Si, se realiza a velocidades típicas de 
1 nm/min, presentándose una superficie de SiC de tipo (3 x 3) cuando la capa crece entre 10 
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1.4.5. Crecimiento de GaN directamente sobre SiC obtenido mediante 
carburización. 
Desde principios de los 80, se han concentrado gran cantidad de investigaciones en la 
posible integración de la tecnología del Si con la electrónica de emisores de luz y de alta 
velocidad. Se hicieron muchos intentos con los sistemas GaAs/Si e InP/Si, pero no ha 
habido mucho éxito en este campo ya que los dispositivos ópticos y láseres mostraron un 
corto tiempo de vida, debido a la generación de una alta densidad de defectos originados 
por el alto desajuste reticular de los materiales, algo que iba en detrimento de la integración 
de estas heteroestructuras en dispositivos. El único producto comercializado gracias a estos 
esfuerzos son las celdas solares basadas en III-V crecidas en sustratos de Ge delgados para 
aplicaciones espaciales161. Al contrario que con los dispositivos basados en InP y GaAs, el 
GaN se crece mejor sobre zafiro o SiC, y a pesar de su bajo precio, grandes tamaños 
disponibles y buenas propiedades de conducción térmica y eléctrica, el Si como sustrato de 
GaN sólo es utilizado en algunos laboratorios de investigación. Las principales razones son 
las grandes dificultades en el crecimiento directo de GaN sobre Si, especialmente debido a 
la formación de grietas en el GaN, cosa que no es tan usual en el crecimiento sobre zafiro o 
SiC. 
Los nitruros del grupo III fueron ya depositados sobre Si mediante epitaxia química de 
fase vapor de organometálicos (MOVPE) en 1971 por Manesevit et al.162, que crecieron 
capas de AlN sobre Si(111). Aparte de estos experimentos, en los últimos 15-20 años no 
han sido muchas las actividades en este campo. La consecución de GaN sobre zafiro 
usando una capa semilla (“seed”) de baja temperatura163, y los primeros dopados de tipo p 
llevados a cabo con éxito164,165, activaron una fuerte subida en la actividad investigadora en 
este campo. A finales de los 90 aún aumentó más el interés cuando se demostró la primera 
estructura LED crecida mediante MBE de GaN dopado tipo p sobre sustrato de Si166,167, 
aunque sus propiedades todavía eran pobres respecto al GaN crecido sobre zafiro. Hoy en 
día, las mejores capas de GaN sobre Si son casi tan buenas como las crecidas en zafiro, 
aunque no de tanta calidad como las de otros semiconductores III-V crecidos sobre Si. 
Estos resultados se han alcanzado porque existen nuevos conceptos para disminuir las 
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A continuación se introducen algunos problemas asociados al crecimiento de GaN 
sobre Si y varias aproximaciones de mejora propuestas al respecto. Uno de los mayores 
problemas para el crecimiento de GaN sobre Si es el efecto llamado “meltback etching”, ya 
que a altas temperaturas de crecimiento el Ga y el Si forman una aleación168 que inicia una 
rápida y violenta reacción química que destruye el sustrato y la capa. Esta reacción sólo 
ocurre a elevadas temperaturas y no cuando se crecen capas amortiguadoras de baja 
temperatura, ni incluso cuando se crece GaN directamente sobre Si a baja temperatura. La 
difusión del Si componente del sustrato hacia el exterior a través de la capa creciente se 
cree que es el motivo culpable de la pobre morfología generada169,170 ya que las altas 
concentraciones de Si hacen que se generen superficies rugosas y GaN deteriorado171,172. El 
problema más importante del crecimiento de GaN directamente sobre Si(111) es que a 
partir de 1 µm de espesor se producen los agrietamientos y porosidades. La heteroepitaxia 
generalmente comienza desde pequeños núcleos que crecen lateralmente y coalescen. Estos 
bordes de grano (o de coalescencia) generan tensiones 173 que originan la formación de 
grietas en capas de GaN crecidas sobre zafiro a partir de los 5 µm de espesor174. Muchos de 
los intentos de crecimiento directo de capas delgadas III-N sobre Si demostraron producirse 
mediante crecimiento tridimensional de islas de GaN debido a la combinación de un alto 
desajuste reticular, diferencias en las energías superficiales y la relativamente alta 
reactividad química de las superficies de silicio. Estos efectos dieron lugar a la generación 
de altas densidades de dislocaciones de propagación que limitan en gran medida el 
desarrollo de dispositivos opto-microelectrónicos ya que favorecen la recombinación de 
portadores, incrementan las corrientes de fuga y bajan el umbral de rotura dieléctrica, la 
eficiencia y el tiempo de vida de dispositivos ópticos175. La gran ventaja del GaN es que 
una vez salvado el problema de generación de grietas, permite su operación a densidades de 
dislocaciones del orden de 109 cm-2, tan altas que en otros semiconductores con tal 
magnitud de defectos sería impensable su uso en dispositivos. 
Como posible solución, las capas semillas o amortiguadoras se suelen disponer en las 
intercaras de las heteroestructuras, acomodando en gran medida el desajuste reticular y 
ayudando a orientar el GaN crecido encima del Si. Utilizando una capa amortiguadora de 
AlN crecida a baja temperatura de unos 25 nm de espesor, es posible crecer una 
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predeposición que evita que el sustrato de Si se nitrure176,177 y se forme una capa amorfa de 
SixNy que suele deteriorar las propiedades de la unión. 
Otra forma de crecer GaN libre de macrogrietas es marcar el Si grabando patrones o 
motivos en las superficies de los sustratos mediante una máscara o un ataque químico. La 
idea no es evitar completamente las grietas sino guiarlas y confinarlas hacia las marcas 
hechas en el Si. Las formas más fáciles de aplicar estos patrones es  atacar la superficie del 
Si y formar trincheras para que las capas de GaN no formen películas continuas. Otra 
opción consiste en la deposición de capas amorfas de Si3N4 o SiO2 directamente sobre el Si 
en las que se pueden crecer capas cristalinas y no orientadas. Recientemente se usaron con 
éxito estas técnicas de epitaxia de confinamiento lateral para crecer GaN178 o multicapas de 
AlGaN/GaN179. Estas aproximaciones son las utilizadas para fabricar sustratos tipo ELOG 
(“Epitaxial Lateral Overgrowth”) y en crecimientos por pendeoepitaxia35. 
Los sustratos ajustados (“compliant”) también han sido propuestos en epitaxia de alto 
desajuste reticular para relajar la tensión de epicapas y resolver los problemas de 
agrietamiento180 y fueron aplicados para los sistemas de nitruros crecidos por MBE181. 
Estos sustratos contienen una capa amorfa insertada debajo de la superficie de un sustrato 
mediante implantación iónica o técnicas de pegado de obleas, dando lugar a estructuras de 
tipo silicio sobre aislante SOI. La tensión del Si superior disminuye debido a un 
deslizamiento del cristal sobre la matriz amorfa. Estas estructuras tienen propiedades de 
alta resistividad y de descenso de la capacitancia respecto a sustratos estándar de Si, lo que 
es muy interesante para aplicaciones en transistores basados en GaN. Las capas delgadas de 
Si(111) en sustratos SOI han sido convertidas en SiC mediante carburización y el posterior 
crecimiento de GaN mediante MOVPE ha dado lugar a un material de GaN de tan alta 
calidad como los crecidos directamente sobre 6H-SiC182. 
Mediante el uso de capas amortiguadoras de AlGaN crecidas sobre capas de AlN, 
algunos autores también han demostrado que se mejora la calidad de capas de GaN 
recrecidas183,184,185,186, comprobándose que tienen una buenas propiedades como aislantes 
eléctricos del sustrato para su uso en transistores de alta frecuencia y por tanto para 
aplicaciones en LEDs con contactos verticales. Las multicapas de Al(Ga)N/GaN hacen 
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superredes aumentando las posibilidades de recombinación y aniquilación con otras 
dislocaciones e induciendo que se produzca una tensión de comprensión en las capas 
posteriormente recrecidas si se utilizan sustratos de Si161. Las intercapas de AlN de baja 
temperatura (LT-AlN) fueron aplicadas por primera vez para reducir la densidad de 
defectos en las capas de GaN187 y para crecer capas gruesas de AlGaN libres de grietas 
sobre GaN/zafiro188. Estas intercapas son usualmente de 10 a 20 nm, espesor que es 
suficiente para equilibrar la tensión térmica de capas de GaN de aproximadamente 0,7-1 
µm de espesor crecidas sobre Si y para mejorar la calidad cristalina de estas capas crecidas. 
El mecanismo que lleva a esta compensación de tensiones se puede describir como el 
desacoplo de las capas de GaN encima y debajo de una capa de LT-AlN. Por último, el uso 
de capas de SixNy depositadas “in situ” e intercaladas fue descrito por primera vez para 
GaN crecido sobre zafiro189 y aplicado por primera vez al GaN sobre Si por Hageman et 
al.190. La idea de usar estas capas es la de enmascarar o doblar las dislocaciones hacia el 
plano de crecimiento, taponando la superficie del GaN y reiniciar de nuevo el crecimiento 
de islas de GaN con formas piramidales capaces de disminuir drásticamente la densidad de 
dislocaciones de propagación191, ya que hacen que estos defectos se doblen horizontalmente 
y se propaguen por las superficies de las islas llegando a acumularse, coalescer y 
aniquilarse en sus bordes de grano. 
Alternativamente, las capas delgadas de SiC dispuestas sobre Si(111) son pseudo 
sustratos ideales en el crecimiento heteroepitaxial de nitruros del grupo III donde la 
presencia del silicio en la superficie de crecimiento puede amenazar el buen crecimiento de 
las heteroestructuras. La capas de nitruros crecidas sobre obleas de Si permitirían usar estas 
heteroestructuras en las mismas líneas de procesado que se utilizan en la tecnología del Si, 
que son bien conocidas y ya están fabricadas, con el consiguiente ahorro económico. 
Hasta hace pocos años, el silicio y el zafiro habían sido los sustratos que se utilizaban 
principalmente para el crecimiento de nitruros semiconductores, pero el SiC tiene como 
ventajas sobre éstos su pequeño desajuste reticular con respecto al GaN (3%) o al AlN 
(1%), un coeficiente de expansión térmica similar a estos nitruros, un buen clivado 
(requisito fundamental para la fabricación de dispositivos) y un rango de aplicaciones 
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unido a su elevado desajuste reticular con respecto al GaN, problema este último que resta 
efectividad a los sistemas semiconductores, y que también ocurre cuando se utiliza el Si sin 
pretratar como sustrato, hacen seguro un futuro desarrollo del uso del SiC como sustrato; 
este progreso ha estado limitado por el alto precio y un diámetro comercial de obleas 
reducido, problemas éstos que podrían solventarse con el uso de sustratos de Si 
carburizados. 
De esta forma, las capas delgadas amortiguadoras de SiC y/o AlN no sólo reducen el 
alto desajuste reticular entre el Si y el GaN, sino que actúan como máscaras de sellado para 
proteger al Si del N activo que se suple durante el crecimiento del nitruro y al GaN de la 
difusión del Si hacia el exterior. Además, el ordenamiento atómico de los planos (0001) del 
6H-SiC es equivalente a la superficie del planos (111) del 3C-SiC, así que se facilita la 
predeposición de capas amortiguadoras de AlN (0001) de alta calidad para realizar un 
posterior recrecimiento de GaN (0001) de tipo hexagonal, motivo por el que en muchas 
ocasiones se utiliza el Si en superficie (111) como sustrato. El espesor de la capa de SiC en 
combinación con la temperatura de crecimiento del GaN juegan un papel muy importante 
en el crecimiento de una buena capa heteroepitaxial del nitruro y se demostró que son 
necesarias capas delgadas de SiC192. 
En capítulos posteriores se mostrará nuestra contribución en este campo de los 
nitruros, ya que con un simple y corto tratamiento térmico como el de la carburización de 
Si mediante RTCVD, se ha conseguido la reducción de un orden de magnitud en la 
densidad de dislocaciones de propagación dentro de capas de GaN crecidas sobre 3C-
SiC/Si respecto a las usualmente conseguidas en el crecimiento directo de GaN sobre Si193. 
1.4.6. Uso de la predeposición de Germanio (Ge) antes y después de la 
carburización del Si. 
La idea de introducir surfactantes en el proceso de crecimiento de estructuras de capas 
tensadas resulta de tener en cuenta consideraciones termodinámicas. Las capas tensadas por 
alto desajuste reticular tienden a transformarse morfológicamente de un cubrimiento 
continuo (crecimiento 2D) a una aglomeración y formación de islas (crecimiento 3D), una 
vez que sobrepasa el espesor crítico. Esto ocurre porque a temperaturas suficientemente 
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combinación de las energías libres de la superficie, de la intercara y la tensión de desajuste 
de la heterocapa permiten a la capa alcanzar una estructura termodinámicamente estable. 
Para evitar esta transformación hacia el modo de crecimiento 3D se deben imponer a la 
capa creciente limitaciones cinéticas que prevengan que éstas se relajen y alcancen el 
equilibrio termodinámico. Una forma de alcanzar este estado en el crecimiento MBE es 
usar elementos denominados surfactantes, que consiguen imponer estas limitaciones 
cinéticas a los nuevos átomos que van formando la capa. En las heteroepitaxias IV-IV y II-
V los surfactantes eran tradicionalmente impurezas que se incorporaban parcialmente a la 
capa creciente y que creaban capas altamente dopadas, efecto que se evitó más tarde con el 
uso de los llamados surfactantes virtuales194. 
Copel et al. en 1989195 propuso por primera vez el uso de especies activas a la 
superficie, los llamados surfactantes, para reducir las energías libres superficiales de dos 
compuestos distintos y evitar la formación de islas, como demostró en el crecimiento de 
Si/Ge/Si(001) utilizando una monocapa de As. Los modelos teóricos de crecimiento 
epitaxial sugieren que deben considerarse las energías libres del sustrato (Es), de la 
intercara (Ei) y de la capa heteroepitaxial (Ef) sin considerar la energía de tensión de la 
capa. Así, para que la película epitaxial moje al sustrato y se produzca un crecimiento de 
tipo Frank van der Merwe, se debe cumplir la siguiente condición de desigualdad: 
Es > Ef + Ei 
Si la desigualdad tuviera el signo opuesto, normalmente se produce el modo de 
crecimiento de Volmer-Weber de no mojado del sustrato. Cuando hay un mojado del 
sustrato pero la tensión de la capa superior es desfavorable o se producen mezclas en la 
intercara o reconstrucciones superficiales, el tipo de crecimiento de Stranski-Krastanov es 
el que ocurre generalmente195. Para el caso de Si y Ge, el Ge crece sobre Si (001) en este 
último modo, mientras el Si crece sobre Ge (001) o sobre Ge/Si(001) en el modo Volmer-
Weber196. 
Cuando se introduce un tercer elemento que baje la energía libre superficial del Si y 
del Ge debería ocurrir un cambio sustancial en el crecimiento de la capa. En este caso, la 
segregación del surfactante esta fuertemente favorecida durante el crecimiento y la 
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efectivamente debe cumplir dos condiciones: (a) debería ser suficientemente móvil a una 
determinada velocidad de crecimiento, para así evitar su incorporación a la red del sustrato 
y (b) se debe segregar por la superficie. 
Para explicar cómo los surfactantes influyen en la morfología y composición de la 
heterocapa crecida han sido propuestos dos posibles mecanismos197. El primero es un 
mecanismo dinámico basado en la incorporación favorecida de las especies crecidas, que 
indica que los dopantes son energéticamente conducidos a segregar superficialmente y que 
durante el crecimiento dirigirán a las especies que llegan a la superficie hasta sitios sub-
superficiales. De hecho, hay una gran diferencia entre la dinámica del crecimiento con y sin 
uso de surfactantes ya que sin éstos, para que un átomo condense en una superficie limpia 
desde su fase vapor, primero debe transformarse en un átomo superficial aislado que puede 
estar migrando hasta que encuentre un escalón superficial u otro sitio defectuoso. En 
presencia del surfactante, el periodo en el que el átomo adsorbido es móvil es menor, y una 
vez está bajo la acción del surfactante, la difusión de éstos se previene en gran medida 
además de que la incorporación en sitios subsuperficiales no tiene por qué ocurrir en un 
sitio defectuoso, sino que por ejemplo, se puede producir un intercambio de estos sitios de 
enlace entre el reactante y el surfactante. El segundo mecanismo propuesto es un 
mecanismo estático que tiene en cuenta las tensiones de una capa quimisorbida y está 
basado en los cálculos de Meade et al.198, cuyas investigaciones estudian la tensión de 
superficies limpias y quimisorbidas de Si(111) y Ge. Los resultados indican que las 
superficies de Si(111) limpias y/o cubiertas por Ge poseen una componente significativa de 
tensión de comprensión inducidas, no por el desajuste reticular, sino por una distorsión en 
el ángulo de enlace. Este mecanismo no predice un cambio en el modo de crecimiento, sino 
que se pueda alcanzar un mayor espesor de capa antes de que ocurra el crecimiento de islas. 
De este modo, ambas explicaciones ayudan a entender la epitaxia basada en surfactantes. 
Otra forma de alterar el estado termodinámico de la superficie del crecimiento puede 
ser el crecimiento previo de estructuras no estequiométricas mediante MBE con la salvedad 
de que uno de los elementos constituyentes de la heterocapa creciente esté en mucho exceso 
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crecimiento de epicapas muy tensadas de InAs sobre una aleación del Al/In/As que actuaba 
como favorecedor de nucleación 2D199. 
Debido a que muchas de las muestras pertenecientes a nuestros estudios utilizan Ge 
como surfactante, a continuación se introducen algunos conceptos importantes en la 
heteroepitaxia de Ge sobre sustratos de Si y en la formación de hetoroestructuras y 
superredes GexSi1-x/Si. Las diferencias en las constantes de red entre los elementos del 
grupo IV son grandes (a0(Si)= 0,543 nm; a0(Ge)= 0,566 nm), e indican que las capas 
heteroepitaxiales de Ge sobre sustratos de Si debe estar muy tensadas, hecho éste que 
influye considerablemente en los mecanismos de crecimiento que ocurran en MBE200. Los 
estados iniciales de la formación de la intercara durante el crecimiento de capas de Ge 
sobre Si(001)-(2 x 1) y Si(111)-(7 x 7) han sido muy estudiados. A temperaturas elevadas, 
al producirse la deposición de unas 3 ML de Ge, ocurre la formación de islas (Volmer-
Weber)201 o la interdifusión y la correspondiente formación de un compuesto202. Se ha 
demostrado que pequeñas cantidades de C pueden cambiar completamente la morfología 
del crecimiento203 y que el recubrimiento (cantidad de monocapas de Ge) crítico depende 
de la reconstrucción o reordenamiento en las posiciones de los átomos de Si. 
La figura 1. 21 muestra el diagrama cinético de las transformaciones de la capa 
superficial durante la heteroepitaxia de Ge en sustratos de Si(111)204 e indica que la 
heteroepitaxia depende de la temperatura de crecimiento (Ts) y del espesor de capa (h). Se 
ha descubierto que existe una correlación entre la tensión de comprensión lateral de las 
capas de Ge crecidas sobre Si(111) por MBE y el estado de reconstrucción de la superficie 
de estas capas. Por ejemplo, la constante de red en el plano de crecimiento varía 
continuamente con el espesor de capa mientras la simetría de la superficie cambia de c(2 x 
8) a (7 x 7). Todos estos datos experimentales se pueden recoger mediante técnicas de 
RHEED y presentar en los llamados diagramas cinéticos Ts-h203. 
Las estructuras heteroepitaxiales de GexSi1-x/Si han atraído la atención en los últimos 
años porque el proceso de crecimiento por MBE permite crecer de forma pseudomórfica 
hasta límites de espesores de 1 µm205,206. De este modo se permite la realización de 
ingeniería de bandas prohibidas en materiales basados en Si, así como estructuras de baja 
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ser crecidas fácilmente en sistemas de MBE y los puntos más importantes de estas 
investigaciones están descritos en la revisión de Sakamoto et al.208. 
Hay muchas aproximaciones para mejorar la calidad del sistema SiC/Si. Una de ellas 
es utilizar sustratos de Si modificados mediante la predeposición de Ge en combinación con 
el crecimiento epitaxial de SiC a bajas temperaturas mediante métodos de SSMBE. La idea 
se basa en la predicción teórica reciente de P. Masri y colaboradores209,210, donde la 
formación de una solución sólida de Si1-x-yCxGey con un porcentaje de Ge de 
aproximadamente 0,4% justo en la intercara sería una solución para la creación de una 
buena heterounión SiC/Si de alta calidad. Lo que es innovador es que los átomos de Ge 
(mayores que los de C) permiten una variación de tensión en la heteroepitaxia, a la vez que 
un cambio en la distribución de los defectos. Basado en estas predicciones, el grupo de J. 
Pezoldt ha demostrado que la predeposición de Ge antes de la carburización y la epitaxia 
llevan a una mejora sustancial en las características eléctricas de la heterounión SiC/Si211 
respecto a uniones conseguidas mediante CVD. En estos trabajos se propone que la 
incorporación del Ge causa un cambio de composición y un desplazamiento del 
alineamiento de bandas y de la banda prohibida, como se sabe que ocurre en el caso de la 
solución sólida Si1-x-yGexCy crecida sobre sustratos de Si o de GexSi1-x212,213, lo que hace a 
este tipo de sustratos muy interesantes, lo cual motivó el comienzo de nuestras 
investigaciones en este área. Los sustratos de SiC/Si fabricado de esta forma poseen 
propiedades eléctricas interesantes y alternativas para aplicaciones optoelectrónicas que 
básicamente consisten en la mejora del factor de idealidad y la bajada de corriente en 
polarización inversa para el diodo de unión n-3C-SiC/p-Si. 
 
Fig. 1. 20. Diagrama cinético temperatura (Ts)-espesor (h) de las transformaciones estructurales en 
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1.5. EL CARBURO DE SILICIO COMO MATERIAL SEMICONDUCTOR 
El silicio es el material semiconductor pionero en aplicaciones electrónicas y el que 
domina actualmente el mercado; para hacernos una idea, existen 106-107 dispositivos tipo 
MESFET por cada persona en el mundo. En los Estados Unidos de Norte América 
(EEUU), el sector industrial más importante es el de la industria electrónica. Las 
previsiones de la Asociación de Industrias Semiconductoras de Estados Unidos, NSTR, 
SIA, (1997), sobre el avance y la sofisticación de la tecnología del silicio semiconductor 
para los próximos años, se resumen en que ocurrirán, un aumento en el tamaño de obleas 
que se procesan y una disminución en las dimensiones características de los dispositivos del 
150-200 %, lo que implica una fuerte miniaturización de los dispositivos microelectrónicos. 
Hasta el momento la industria de dispositivos microelectrónicos se resiste a trabajar 
mayoritariamente con nuevos materiales y dispositivos, pero el avance tecnológico es 
inevitable y a continuación veremos que otros semiconductores reclaman un nicho del 
mercado donde el silicio no tiene aplicación posible. Así, la motivación para trabajar con 
SiC, nace de mercados donde el avance del Si ha alcanzado los límites impuestos por la 
naturaleza y no por la tecnología. De esta forma, nuevas posibles aplicaciones, como son 
comunicaciones de vídeo sin cable, avances en medicina, defensa o mejoras económicas, 
medioambientales y en los sectores de transporte o electricidad del hogar, por ejemplo, 
permitirán hacerse con su hueco al carburo de silicio (SiC) y a las aleaciones III-V, entre 
las que destaca el nitruro de galio (GaN). 
Prueba del potencial tecnológico del SiC y del creciente interés que en la última 
década ha suscitado su investigación y sus aplicaciones, son la multitud de redes, 
proyectos, acciones, iniciativas e inversiones hechas en los últimos años a nivel mundial. 
Por ejemplo, en EEUU el proyecto MEA “more electrical aircraft” pretende alcanzar 
mejoras significativas en la precisión y fiabilidad del sistema de control de vuelo de 
aeronaves de combate utilizando SiC y reducir el peso y el impacto ambiental de los 
sistemas electrónicos. 
La UE, a través de proyectos como SPECTRE, JESSICA, TELSIC, EEENET, SICEP, 
HPSSE o FLASIC, y Japón, con proyectos como NEDO, también están apostando por 
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1.5.1. Propiedades del SiC. 
En la literatura científica se han definido diversas figuras de mérito para comparar la 
calidad de diversos semiconductores. Considerando la definida por Johnson (JFM: 
“Johnson´s figure of merit”)214, expresada en la ecuación (1.6), referida al potencial de un 
material semiconductor para aplicaciones de alta frecuencia y alta potencia, el SiC es 260 
veces mejor que el Si. Para esta ecuación, νs es la velocidad de deriva saturada o velocidad 




ν sbs EJFM =   (1.6) 
La figura de mérito de Keyes214 (KFM: “Keyes´ figure of merit”), expresada en la 
ecuación (1.7), en donde χ es la conductividad térmica, ε0 es la constante dieléctrica y c es 
la velocidad de la luz, está relacionada con las aplicaciones en circuitos integrados, y el SiC 
mejora en 5,1 veces al Si.  
04πε
νχ scKFM =  (1.7) 
Teniendo en cuenta la movilidad de portadores de carga µ, la figura de mérito de 
Baliga (BFM: “Baliga´s figure of merit”), ecuación (1.8), indica la adecuación de un 
material como constituyente de dispositivos como detectores, láseres o transistores, y se 
define como sigue: 
3
0 bBFM Ε= µε   (1.8) 
La Ecuación Combinada de Méritos en alta potencia/alta frecuencia (CFM: 
“Combined figure of merit”), descrita por M. Shur, 1998215, y expresada en la ecuación 
(1.9), resulta de la combinación de las tres ecuaciones anteriores, y permite llevar a cabo 










Los valores de la relación CFM para varios semiconductores son 1; 7,36; 393; 404; 
404 y 30080 para Si, GaAs, 6H-SiC, 4H-SiC, GaN y diamante respectivamente. Esto pone 
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constituyentes de dispositivos que han de operar en condiciones de altas frecuencias y/o 
potencias, ya que el desarrollo de la microelectrónica del diamante apenas se ha iniciado. 
No obstante, son posibles las combinaciones de las propiedades entre semiconductores. Por 
ejemplo, P. Soukiassian y G. Dujardin, 1999216, afirman que mediante la apertura de los dos 
enlaces que unen los dímeros de carbono en la superficie (finalizada en carbono) del cristal 
de SiC, se forman nuevas uniones perpendiculares a la alineación subyacente. Una vez 
cubierta por estos carbonos tetraédricos, la superficie queda disponible para hacer crecer un 
cristal de diamante. Combinando el diamante con el SiC que le ha dado origen se podrán 
formar dispositivos mixtos cuyas características son excepcionales, gracias a la excelente 
conductividad térmica del diamante (cinco veces mayor que la del Cu), que permitirá 
alcanzar campos de funcionamiento fuera del alcance de las tecnologías actuales. Estos 
mismos autores afirman que la ganancia en volumen y peso en microelectrónica de SiC 
respecto a la de semiconductores convencionales es cinco veces mayor. 
La figura 1. 21 muestra que la anchura de la banda prohibida en el SiC supera a la de la 
mayor parte de los semiconductores, compitiendo con la que presentan los nitruros III-N. 
La anchura de la banda prohibida de un semiconductor está relacionada con la fuerza de 
enlace en el seno de la estructura cristalina del semiconductor. Materiales como el SiC o el 
GaN, donde las diferencias de radios covalentes entre sus átomos son más pronunciadas 
que en los semiconductores tradicionales, como GaAs o Si, debido a que C y N son átomos 
“ligeros” respecto a Si o Ga, tendrán mayores anchuras de banda prohibida. 
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La figura 1. 22 permite comprobar que la conductividad térmica, que es una propiedad 
importante en dispositivos tales como transistores de tipo FET y BJT o láseres, el campo de 
rotura dieléctrico relacionado con la potencia de los FET, y la velocidad de deriva saturada 
(νs), relacionada con la velocidad de los FET, son netamente superiores en el SiC que en 
otros semiconductores. 
 
Fig. 1. 22. Comparación de algunas características entre el Si, GaAs y SiC 
En el trabajo realizado por M. N. Yoder, 1996217, se presentan muchas propiedades 
referidas al SiC y a otros semiconductores. La tabla 1. 3 muestra una recopilación de tales 
datos. 
PROPIEDAD Si GaAs 3C-SiC 4H-SiC 6H-SiC GaN AlN Diamante 






4,98 c 3,567 
Densidad (g/cm3) 2,329 5,32 3,210  3,211 6,095 3,255 3,515 
Punto fusión (oC) 1420 1240 2830 2830    4000 
“Bandgap” (eV) 1,1 1,43 2,39 3,26 3,101 3,45 6,2 5,45 
(νs). (x 107 cm/s). 1,0 1,0 2,2 2,0 2,0 2,2  2,7 










1500  2200 
(Eb), (x 105 V/cm) 3 6 20 30  50  100 
(εο) 11,8 12,5 9,7 9,6/10  9 8,5 5,5 
(χ) (W/cmK) 1,5 0,46 3,2 3,7 4,9 1,3 3,0 2,2 
Borde Absorción (mm-1) 1,4 0,85 0,50 0,37 0,436 0,36 0,12 0,22 
Indice refracción 3,5 3,4 2,7 2,7 2,7  3,32 2,42 
Dureza (Kg/mm2) 1000 600 3980 2130   1200 10000 
JFM 90 625 2533 4410  15670   
KFM 13,8 63 903 229  118  444 
BFM 10 15,7 4,4   24,6  101 
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El SiC fue uno de los primeros materiales semiconductores descubiertos y Round, ya 
en 1907218, observó la electroluminiscencia en este semiconductor. El potencial y creciente 
interés internacional por el SiC como semiconductor está motivado por sus especiales 
propiedades físicas y químicas y por consiguiente por sus potenciales aplicaciones: 
¾ Hay más de 250 politipos descritos, así que sus propiedades electrónicas 
varían levemente de un polimorfo a otro con posibilidad de modulación. 
¾ Su banda prohibida es ancha. Dependiendo de la estructura cristalina del 
politipo esta banda prohibida o “gap” de energía oscila entre 2,4 y 3,3 eV. 
¾ Es químicamente inerte, ideal para trabajar a altas presiones y en ambientes 
químicamente agresivos (atmósferas corrosivas, alta ionización) y en 
aplicaciones cerámicas o como material en prótesis. 
¾ Es de extrema dureza y se utiliza con éxito en joyería, como material de 
corte y como abrasivo. Además se utiliza en sistemas microelectromecánicos 
(MEMS)219, materiales compuestos, espumas, etc. 
¾ Su velocidad de deriva saturada νs es elevada (2 x 107 cm/s). 
¾ Su campo de rotura dieléctrica es alto. Cede a mayor potencia que otros. El 
valor de dicho campo oscila entre 2500 y 5000 kV/cm, comparado con los 
300 kV/cm del silicio. 
¾ Tiene alta tolerancia a la radiación, a las altas potencias y a altas frecuencias. 
¾ Tiene una alta conductividad térmica, mejor que la del cobre. Alcanza 
valores de hasta 4,9 W/cm K. 
¾ Posee una baja expansión térmica, haciéndolo ideal para altas y bajas 
temperaturas, para dispositivos que trabajan por debajo de –60oC hasta 600-
700oC y para uso en ciclos térmicos extremos. Como comparación, con el Si 
no se puede trabajar por encima de 150oC. 
Como contrapartida, los politipos del SiC son semiconductores de “gap” indirecto con 
una variación de 2,4 eV para el cúbico a 3,35 eV para el hexagonal, lo que indica que el 
SiC como sustrato libre (no soportado) no es demasiado adecuado para ser aplicado a 
dispositivos electroópticos, pero si es muy apto para aplicaciones de alta potencia5. 
Además, la conductividad del SiC puede ajustarse mediante el dopado con donantes 







- 60 - 
el crecimiento o posteriormente mediante implantación iónica, ya que las técnicas clásicas 
de difusión no son aplicables, debido al bajo coeficiente de difusión del SiC. No obstante, 
el uso de implantación iónica requiere temperaturas de recocido de hasta 1700oC para poder 
activar eléctricamente a los dopantes y para eliminar el daño producido en la red cristalina 
y estas temperaturas podrían ocasionar la descomposición de las superficies del SiC y por 
consiguiente la degradación de dispositivos basados en estos sustratos.  
1.5.2. Dispositivos opto y microelectrónicos basados en la tecnología del 
SiC. 
Durante las últimas décadas han sido varios los esfuerzos por desarrollar dispositivos 
basados en sustratos de SiC a nivel de investigación científica y muchas las revisiones 
hechas al respecto. Cabe destacar que el primer dispositivo comercial de SiC fue el llamado 
detector de carborundo a principios del siglo XX. Este dispositivo eléctrico es de 
construcción simple y fue utilizado en USA durante muchos años. Un trozo de SiC mineral 
se coloca entre dos bornes de latón y tiene la capacidad de rectificar y alternar corrientes de 
prácticamente cualquier frecuencia. El primer dispositivo microelectrónico fue ofrecido por 
Cree Inc. hace unos años, un emisor LED que combina la alta eficiencia de materiales 
nitruros con sustratos de SiC manufacturados por ellos mismos. La mayoría de los 
dispositivos desarrollados utilizan los politipos hexagonales 6H-Si y 4H-SiC, que como 
vimos son los sustratos que hasta el momento han sido ofrecidos de forma comercial. Los 
dispositivos más importantes basados en SiC son: 
¾ Dispositivos optoelectrónicos de baja longitud de onda en el azul y UV: 
LEDs o fotodiodos UV para alta temperatura, mejorando cuando se 
combinan con nitruros. 
¾ Dispositivos RF (altas frecuencias): Transistores MESFET o SIT. 
¾ Dispositivos para señal a alta temperatura y circuitos integrados: MOSFETs, 
BJTs, N-MOS, DIMOS y CMOS. 
¾ Dispositivos para interrupción y rectificación a altas potencias: Tristores, 
MOSFETs verticales, IGBT, JFET, MISFET y GTO. 
¾ Sensores y sistemas microelectromecánicos: MIS, sensores UV, SiC-MEMs. 
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Entre todos los politipos del SiC, el 3C-SiC permite la máxima velocidad en el 
transporte de electrones dentro del cristal. Debido a su estructura cúbica idéntica a la 
estructura cristalina del Si, el 3C-SiC es el mejor material como sustrato en dispositivos de 
alta velocidad, alta eficiencia y alta integración220. Para un uso efectivo como 
semiconductor, el SiC debe permitir un alto control en su rango de resistividades mediante 
una adición de impurezas controlada, que hasta el momento permite resistividades de 0,1 a 
100 Ohms-cm con una concentración de impurezas (dopado tipo n) de 105-1019cm-3 220. A 
continuación se destacan algunas de las principales aplicaciones y méritos del SiC cúbico. 
 
¾ Sustrato para dispositivos de potencia: En rectificadores o inversores han 
mejorado los valores de corriente de rotura dialéctica porque existe una gran 
demanda de ahorro de energía, mayor eficiencia y velocidades de operación 
más rápidas. La ventaja del SiC sobre el Si es que su mayor valor de banda 
prohibida y de conductividad térmica hacen que los dispositivos alcancen un 
mayor valor de corriente de rotura, un menor consumo de energía y una 
operatividad a más alta temperatura. Estos dispositivos que se usarán en 
primer lugar como rectificadores se aplicarán a usos variados como 
reguladores de interrupción en ordenadores o transmisión de motores en 
vehículos eléctricos. Según M. A. Capano221, el buen resultado de MOSFET 
de canal-N (“N-channel”) de 3C-SiC sobre Si justifica su uso en MOSFET, 
MESFET y HBJET. F. Ciobanu222 también determinó en trabajos recientes 
que los MOS de 3C-SiC son mejores que los de 4H-SiC. 
 
¾ Integración a gran escala (LSI): Las reglas de diseño implicadas en los 
circuitos LSI de Si actuales para escalas menores de 0,1 µm tienen serios 
problemas asociados, como son fugas de corriente o generación excesiva de 
calor (calentamiento). Estos problemas se deben a limitaciones físicas del Si, 
pero la banda prohibida ancha y la alta velocidad de saturación electrónica 
en el 3C-SiC resuelve estos problemas de circuitos densos y permiten la 
fabricación de circuitos integrados de más alto empaquetamiento. Por 







- 62 - 
campos eléctricos altos y lo hacen ideal para operaciones de alta velocidad 
del orden de GHz ya que su velocidad de saturación es 2,7 veces mayor que 
la del Si. Además, con el uso del 3C-SiC se previenen los pares electrones 
huecos generados térmicamente y por consiguiente los problemas de fuga de 
electrones y de calentamiento. 
 
¾ Dispositivos sensores: El SiC es ideal para sensores de presión, temperatura, 
infra-rojo y ultravioleta. Tiene un más alto rango de temperaturas de 
operación con menores fluctuaciones térmicas. Los sensores de presión de 
3C-SiC tienen mayor sensibilidad que los basados en Si a temperaturas por 
encima de 200oC. Su estabilidad mecánica y química lo hacen adecuado para 
medioambientes extremos de alta temperatura o corrosión, además de que 
sus propiedades de resistividad o efecto Hall no varían, independientemente 
de su orientación cristalina debido a la anisotropía de su estructura cúbica. 
 
¾ Sustrato para dispositivos emisores de luz: Una de las principales 
aplicaciones del SiC fabricado a partir de obleas de Si es su uso como 
sustrato para el posterior crecimiento de nitruros III-N, como es el caso del 
GaN. Estos sistemas semiconductores SiC/GaN, actualmente en auge, se 
utilizan en detectores ultravioleta, sensores térmicos, diodos, láseres, FET de 
microondas, dispositivos de calibración ultravioleta y en aplicaciones 
médicas y militares, etc. También empiezan a dominar el mercado de 
dispositivos opto/microelectrónicos para alta potencia y/o temperaturas con 
aplicaciones en la industria de automoción, aeronáutica, etc. Los LED´s, 
basados en nitruros presentan un bajo consumo de energía, se han utilizado 
con éxito en la producción de luz blanca, señales de tráfico, automoción o 
pantallas planas. Existen grandes ventas en LED´s y más del 20% de éstos 
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1.6. MOTIVACIÓN Y OBJETIVOS DE LA TESIS 
Las estructuras de GaN o SiC recrecidas sobre sustratos de estructuras SiC/Si 
presentan ventajas alternativas sobre las que se fabrican sobre sustratos de Si, zafiro o SiC, 
entre otras razones, y como se ha introducido en los apartados anteriores, debido a la 
incompatibilidad química, la falta de disponibilidad, el precio, los valores de desajuste 
reticular o las diferencias de expansión térmica entre sustratos y epitaxias. Por otro lado, la 
facilidad de clivado de las estructuras SiC/Si y su compatibilidad con la tecnología de 
integración del silicio (con la consiguiente disminución de pasos litográficos y de gastos 
asociados al desarrollo de posibles dispositivos), han motivado que se iniciara el estudio de 
diferentes aproximaciones de estructuras de Si implantado, Si carburizado y SiC y GaN 
recrecidos dentro de esta Tesis Doctoral. 
El objetivo principal de esta Tesis es el de la fabricación y caracterización de carburo 
de silicio y otros compuestos obtenidos a partir de obleas de silicio, además de demostrar 
que son viables en su posterior uso como plantillas o capas amortiguadoras en el 
recrecimiento de SiC y aleaciones de nitruros III-N mediante técnicas de MBE, y que 
tienen la calidad cristalina suficiente como para ser utilizados en la fabricación de 
dispositivos optoelectrónicos y microelectrónicos. Esta mejora de calidad se pretende 
alcanzar mediante la reducción del alto nivel de defectos presentes en aleaciones III-N o 
SiC crecidas directamente sobre Si, justificándose a lo largo del texto su uso como sustratos 
de Si modificado que se apoyan en mecanismos asociados a la combinación de Si-C 
(obtenido por implantación iónica o carburización) o de aleaciones de Si-C-Ge previo al 
crecimiento final, que permiten llegar a superficies de bajo desajuste reticular con respecto 
al SiC (~0%), el AlN (~1%) o el GaN (~3%) crecido. Por tanto, se prevén largos tiempos 
de vida, superiores a diez mil horas, para dispositivos basados en estas estructuras, límite 
necesario para su integración en la producción industrial y su posible comercialización. 
La fabricación de todas estas estructuras se realiza mediante técnicas de crecimiento 
derivadas de otras clásicas de (i) bombardeo iónico (IBIC), (ii) deposición química de 
vapores (CVD) y (iii) epitaxia de haces moleculares (MBE). Su posterior caracterización se 
realiza principalmente por análisis de (i) microscopía electrónica de barrido (SEM), (ii) 







- 64 - 
1.7. HIPÓTESIS DE TRABAJO Y BREVE DESCRIPCIÓN PRELIMINAR DE LAS 
MUESTRAS ESTUDIADAS 
Dentro del trabajo de Tesis, se estudian los mecanismos de formación de láminas delgadas 
y precipitados de SiC obtenidos por interacción de átomos de C con los átomos del Si de un 
sustrato monocristalino. 
 
La caracterización de estas estructuras, principalmente mediante técnicas de microscopía 
electrónica, permite un mejor entendimiento de los mecanismos y reacciones químicas 
implicadas en estos procesos. 
 
De modo general, las dos grandes hipótesis planteadas antes del inicio de este trabajo 
de investigación fueron: 
o La implantación iónica de C y otros átomos (N, B) a altas temperaturas 
permite una contracción en la red del Si del sustrato bombardeado y la 
generación de especies de interés para conseguir los objetivos propuestos. 
o La dinámica de carburización en superficie de sustratos de Si implantado y 
de Si monocristalino es distinta a la que ocurre en procesos de crecimiento 
de SiC sobre Si y facilitan la obtención de SiC monocristalino debidamente 
soportado sobre Si. 
 
Para abordar las hipótesis planteadas, se han estudiado muestras que quedan 
englobadas en cinco grupos: 
o Si implantado con N+C (A-D) 
o Si carburizado por medio de rampas de temperaturas moderadas MTCVD 
(E-H) 
o Si carburizado por medio de rampas de temperaturas elevadas RTCVD (I-J) 
o Si carburizado por medio de epitaxia de haces moleculares SSMBE (K-L) 
o SiC crecido por MBE (M-Y) 
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En este capítulo se hace una descripción detallada de los equipos y técnicas de 
crecimiento cristalino empleados en la consecución de las muestras que se estudian en la 
Tesis Doctoral. Se describen los equipos originales utilizados en la implantación iónica de 
Si, la carburización de Si y los crecimientos epitaxiales de SiC y GaN. Al final de cada 
subapartado se hace un repaso de las muestras estudiadas en el presente trabajo de Tesis y 
se muestra un esquema de las metodologías seguidas para obtener cada muestra. 
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2.1. IMPLANTACIÓN IÓNICA DE SILICIO 
2.1.1. Equipos de implantación iónica y tratamientos térmicos. 
En un implantador iónico se produce un haz energético y enfocado de iones de una o 
varias especies atómicas. La ionización ocurre cuando los precursores gaseosos de los iones 
son bombardeados con electrones emitidos desde un filamento a alta temperatura. Los iones 
se extraen de la cámara de ionización mediante un campo eléctrico y son guiados y 
enfocados por medio de un campo magnético que aumenta el rendimiento del proceso. El 
plasma está sometido a la acción de un electroimán sensible a la masa y energía de los 
componentes del haz, que permite la selección de los iones deseados. El haz seleccionado 
se acelera hasta energías de 10 a 500 keV y posteriormente, otros campos eléctricos 
variables desvían el haz que va a barrer uniformemente la superficie de la muestra a 
implantar. 
El implantador iónico empleado en este trabajo es un sistema de producción comercial 
marca Varian Extrion, modelo DF2-400, que consta de algunas modificaciones para 
conseguir más versatilidad en experimentos científicos. Este equipo forma parte de las 
instalaciones del Laboratorio de Microelectrónica de la Universidad Autónoma de Madrid 
(UAM) dirigido por el Prof. Dr. Juan Piqueras. Las muestras estudiadas en este trabajo han 
sido también estudiadas mediante otras técnicas de caracterización en el mismo laboratorio 
y estos resultados y una presentación más amplia del proceso de implantación iónica están 
recopilados en la Tesis Doctoral “Síntesis de compuestos de Boro, Carbono, Nitrógeno y 
Silicio”, presentada recientemente por la Dra. Lucía Barbadillo1. En la figura 2. 1 se 
presenta una fotografía del equipo utilizado. El equipo posee capacidad de operación con 
control manual, lo que facilita la variación de los parámetros de trabajo y de los modos de 
procesado de las obleas a gusto del usuario. La tensión máxima de aceleración teórica de 
este implantador es de 200 keV. A continuación se listan los elementos principales del 
sistema de implantación iónica que más tarde serán descritos: caja de gases, fuente de 
iones, analizador de iones, conducto de aceleración y focalización de iones, sistema de 
barrido, trampa de neutrones, cámara del blanco, sistema de alto vacío, sistema de control y 
sistemas de lámpara para implantación a alta temperatura y de introducción manual de 
muestras. En la figura 2. 2 se muestra un esquema general del equipo. 
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Fig. 2. 1. Fotografía del implantador iónico Varian Extrion DF2-400. 
Fig. 2. 2. Esquema del equipo de implantación iónica. 
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A continuación, se resumen las características de los elementos del implantador iónico: 
¾ Caja de gases: Contiene los reactivos precursores de las especies a 
implantar. Los elementos más frecuentemente utilizados como impurezas 
(B, P y As) no son gaseosos a temperatura ambiente, por ese motivo se 
encuentran formando compuestos moleculares como BF3, BCl3, PH3, AsH3 o 
SiCl4, que sí lo son. En nuestros experimentos, los gases CO y N2 son los 
utilizados como precursores de C y N respectivamente. En algunos sistemas, 
como es el caso del utilizado, pueden emplearse fuentes sólidas. 
¾ Fuente de iones: Consta de una fuente de potencia de 25 kV y un equipo de 
vacío. Su función es ionizar el gas, produciendo un plasma a presiones del 
orden de 10-3 torr. Las especies ionizadas se extraen hacia el analizador por 
efecto de la tensión de extracción. 
¾ Analizador de iones: Es un imán con forma de arco que selecciona los iones 
deseados en función de su masa y carga. Por ejemplo, del BF3 se obtienen, 
entre otros, B+, B2+ y BF2+, y sólo una de las especies se implantará 
seleccionando el radio de su trayectoria y discriminado el resto a través de la 
apertura de salida del sistema. El radio descrito por una partícula cargada, 
acelerada a un voltaje del campo eléctrico del analizador magnético depende 
de la masa y carga del ión y puede ser calculado. Ajustando la intensidad del 
campo magnético se consigue seleccionar la especie iónica que se proyecta 
por la apertura que comunica con el conducto de aceleración. 
¾ Conducto de aceleración de iones y cuadrupolo de focalización: Aplica a los 
iones el campo de aceleración necesario para comunicarles la energía con la 
que se desea realizar la implantación. Una vez acelerado, el haz se focaliza 
hasta obtener el tamaño deseado mediante un cuadrupolo. 
¾ Sistema de barrido: Está formado por dos pares de placas paralelas que 
deflectan electrostáticamente el haz de iones en direcciones perpendiculares 
entre sí y a la trayectoria del mismo. Facilita la uniformidad de la 
implantación en toda la región del blanco. Las frecuencias de las tensiones 
de barrido, aplicadas a ambos pares de placas, son tales que aseguran dicha 
uniformidad, evitando posibles imperfecciones. 
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¾ Trampa de neutrones: En el extremo final del canal de aceleración se 
incorpora una desviación de unos 7 a 10o y se incorpora un voltaje continuo, 
aplicado entre dos de las placas de deflexión, de modo que sólo los iones con 
la carga adecuada alcanzan el blanco. Así, los iones que durante su 
trayectoria hayan variado su estado de carga, fundamentalmente por 
colisiones con el gas residual, no alcanzarán el blanco, evitando el error que 
supondrían en la medida de la dosis y en el perfil de impurezas implantadas. 
¾ Cámara del blanco: Está formada por un diafragma, una caja de Faraday y 
un integrador de corriente. Incluye también el portasustratos y el sistema de 
carga y descarga de obleas. La caja de Faraday colecta la emisión de 
electrones secundarios desde el blanco y está conectada, junto con el 
portasustratos, al integrador de carga. Habitualmente éste proporciona una 
medida directa de las dosis implantadas. 
¾ Sistema de alto vacío: Es necesario para minimizar la formación de átomos 
neutros a partir de los iones del haz por colisiones con los átomos de gas 
residuales. Alcanza una presión de 10-6 torr y está formado por bombas 
difusoras. 
¾ Al equipo se ha añadido además un horno de diseño propio para poder llevar 
a cabo implantaciones en el sustrato a temperatura elevada, que incorpora un 
sistema de introducción manual de muestras y que permite el calentamiento 
mediante una lámpara halógena de 400 W de potencia máxima. 
La realización de un tratamiento térmico adecuado tras el proceso de implantación 
reduce la concentración de defectos a un nivel que elimina todos o la mayor parte de los 
problemas que ocasiona el daño creado por el bombardeo iónico. Esta generación de 
defectos está asociada a las colisiones que ocurren entre los iones y los átomos del cristal 
del sustrato implantado que tienden a frenarlos, llegándose a crear la amorfización de zonas 
a dosis o temperaturas críticas y que causan la variación en las características eléctrica y 
ópticas del material. La amorfización de la región superficial implantada facilita su 
recuperación eléctrica y estructural, mediante un proceso de recristalización en fase sólida 
con una cinética concreta. Con este objetivo, tras la implantación se llevó a cabo el 
tratamiento térmico en horno convencional (1200oC/3h) de algunas muestras (recocido). 
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2.1.2. Implantación y recocido de las muestras. 
En el sistema modificado de implantación iónica anteriormente presentado, se ha 
llevado a cabo la implantación de obleas de Si en superficie (111) y pulidas por ambas 
caras. Se han implantado cuatro muestras usando como fuente de iones gas N2 (en el caso 
de la muestra A) o una mezcla gaseosa de N2 + CO (para las otras tres muestras, 
denominadas B. C y D). Las dosis de implantación utilizadas fueron 5 x 1017 cm-2 para los 
iones carbono y 6,7 x 1017 cm-2 para los de nitrógeno. 
Las muestras A y B fueron implantadas a temperatura ambiente o baja temperatura 
(BT). Mientras la muestra A sólo fue implantada con N+ y más tarde sometida a un 
recocido a 1200oC durante 3 horas, la muestra B se implantó con N+ tras ser implantada con 
C+ y finalmente fue sometida a un recocido idéntico al de la muestra A. 
Las otras dos muestras (C y D) fueron implantadas con N+ + C+ a alta temperatura 
(AT) de 600oC, pero sólo la muestra D fue sometida a recocido (1200oC, 3h) tras la 
implantación iónica, mientras la C no fue recocida. 
La energía de implantación de los iones utilizada en las muestras A y B, siempre fue 
de 30 keV. En cambio, en las muestras C y D los iones N+ se implantaron a una energía de 
21 keV y los iones C+ a 25 keV. Por tanto, todas las energías utilizadas pueden considerarse 
dentro del rango de bajas energías de implantación. Por último, los datos de densidad de 
corriente de implantación en el caso de la muestras A y B fueron de 3 y 1,5 µA cm-2 para 
los iones nitrógeno y carbono respectivamente, mientras que en las muestras B y C se 
utilizaron densidades de 6,25 µA cm-2 para los iones N y 3,75 µA cm-2 para los de C. 
La tabla 2. 1 presenta un esquema de las condiciones de implantación y recocido para 











A BT: 25 6,7x1017N+ 1200 / 3 3 
B BT: 25 6,7x1017N+ + 5x1017C+ 1200 / 3 3/1,5 
C AT: 600 6,7x1017N+ + 5x1017C+ NO 6,25/3,75 
D AT: 600 6,7x1017N+ + 5x1017C+ 1200 / 3 6,25/3,75 
Tabla 2. 1. Condiciones de implantación en las muestras estudiadas. 
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2.2. CARBURIZACIÓN DE SILICIO 
2.2.1. Equipo de carburización de rampas moderadas (MTCVD). 
El equipo que se presenta se desarrolló dentro del proyecto del Plan Nacional de 
Materiales subvencionado por la CICYT, referencia MAT 98-0823-C02-03, titulado 
“Transistores de GaN para microondas: Si carburizado (SiC) como sustrato y relación 
estructura de defectos / propiedades opto-micro-electrónicas mediante TEM-CL/EBIC” 
(periodo 1998-2001), y se han mejorado diversos detalles del mismo durante otro proyecto 
financiado por el Ministerio de Ciencia y Tecnología, referencia MAT2000-0478-P4-02, 
titulado “Fabricación de obleas delgadas de Si y de SiC”. 
El objetivo central del proyecto mencionado en primer lugar era el de reducir el alto 
nivel de defectos presentes en aleaciones III-N utilizando un sustrato clivable. En este 
marco, uno de los objetivos fue el de fabricar SiC a partir de obleas de Si, con objeto de 
crecer posteriormente nitruros III-N de calidad suficiente para su uso en dispositivos opto y 
microelectrónicas. Para dar respuesta al objetivo propuesto, se llevó a cabo el diseño y 
montaje de un sistema experimental de carburización de Si. 
El proceso químico que utiliza el reactor sólo consume unos minutos de tiempo de 
reacción, y utiliza la técnica descrita por Steckl y Li2 de CVD por elevación rápida de 
temperatura (RTCVD), donde se ha utilizado siempre una rampa de temperatura moderada 
(MTCVD) de 2 a 5 oC/s, con unas temperaturas finales de carburización que oscilan entre 
los 1100 y los 1200 oC, y unos ciclos de purga y limpieza donde se utiliza Ar, N2 o vacío. 
Esta reacción se realiza en atmósfera de mezcla de H2 (para crear una atmósfera reductora) 
y un hidrocarburo (propano, metano, acetileno, etc.), que actúa como el precursor del 
carbono necesario en la reacción. 
A continuación se completó la puesta a punto de dicho sistema, llagándose a alcanzar 
las condiciones de operación óptimas a presión atmosférica (Patm) o a presiones de alto 
vacío (HV), que permiten la producción de capas de carburo de silicio con la máxima 
calidad cristalina, es decir, capas de SiC uniformes, orientadas en un intervalo angular 
menor de 10o alrededor de una dirección principal paralela a la [001] o [111] del Si y 
relajadas respecto al sustrato.  
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Para completar este proceso de puesta a punto, la mayor parte de las capas obtenidas se 
han estudiado mediante microscopía óptica, microscopía electrónica de barrido y 
microscopía electrónica de transmisión, tanto en visión planar como en sección transversal. 
Las medidas experimentales que se recogen en este trabajo se realizaron en la División de 
Microscopía Electrónica de los Servicios Centrales de Ciencia y Tecnología de la 
Universidad de Cádiz. 
Durante el desarrollo de la investigación realizada, se ha propuesto la creación de una 
empresa de producción de obleas de SiC sobre Si, idea que ha sido distinguida con el 
“Premio Cartuja´93 a la Innovación Tecnológica”, concedido por la Fundación 
Internacional San Telmo de Sevilla, dentro de la competición de planes de negocio “50K” 
en su edición de 2001. También se ha conseguido un premio en la IV Muestra divulgativa 
de trabajos científicos “San Alberto Magno” de la Facultad de Ciencias, por la presentación 
del panel titulado: “Carburo de silicio fabricado en la UCA para la microelectrónica” en 
Noviembre de 1999. 
La configuración diseñada para el sistema, que se ha fabricado íntegramente durante el 
desarrollo de la primera parte del presente trabajo, y la puesta a punto, se han realizado de 
forma razonada, basándose en las condiciones de servicio a la que están expuestas las 
diferentes partes del sistema, y mediante la selección de los materiales constituyentes de 
cada una de estas partes. La presentación detallada de este sistema de carburización y de 
algunos resultados experimentales relacionados se ha realizado en la Tesis de Licenciatura 
titulada “Diseño y fabricación de un sistema de carburización de obleas de silicio”3, en la 
Patente titulada “Sistema para carburización de silicio”4 y en varios artículos y 
comunicaciones a congresos5,6,7. 
El sistema de carburización consta de tres partes principales: (i) El reactor de 
carburización donde se encuentra el tubo de reacción, (ii) el sistema de bombeo y (iii) el 
sistema de distribución de gases. La figura 2. 3 (a) muestra una fotografía del sistema 
desarrollado. La figura 2. 3 (b) muestra el esquema general del equipo. La figura 2. 3 (c) es 
el esquema general del reactor de carburización y en la parte (d) se detallan y numeran las 












Fig. 2. 3. (a) Fotografía y (b) esquema general del equipo; (c) esquema general del reactor de 
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La numeración utilizada para describir las piezas del sistema en los siguientes párrafos, 
es la misma que la de los planos técnicos de diseño que se utilizaron para la construcción 
del reactor. 
El tubo de reacción principal (PIEZA 4), está fabricado en aleación de base hierro-
cromo-aluminio lncoloy MA 956, tiene una longitud de 1730 mm, su diámetro interior es 
de 27,9 mm y exterior de 33,4 mm. Este tubo se conecta por uno de sus extremos y 
mediante soldadura TIG a un tapón (PIEZA 3) fabricado en acero inoxidable AISI 310. A 
su vez esta pieza tiene soldado en su parte central y mediante TIG, un racor estándar de 
acero inoxidable AISI 316 de la marca Swagelock, donde se puede ensamblar un tubo de 
media pulgada de diámetro, para la salida de los gases. 
Por el otro extremo, el tubo de reacción se introduce 10 mm y suelda a un tubo que 
llamaremos unidad de carga (PIEZA 5), fabricado en acero inoxidable AISI 310 de 180 mm 
de longitud. Esta unidad de carga con forma tubular de 54 mm de diámetro exterior y 27,9 
mm de diámetro interior, consta de tres bocas dispuestas en su superficie, que conectan con 
el interior del tubo, una boca superior para la carga de muestra de norma de vacío NW50  y 
dos laterales, una para toma de medidas de temperatura, y la otra para circular el flujo de 
gases y toma de vacío, de normas de vacío NW25 (PIEZAS 5 A), B)y C)); estas tres bocas 
son piezas comerciales para sistemas de vacío de la marca Edwards, que se cierran en su 
extremo mediante un tapón de junta tórica (PIEZAS 1 y 2) y una abrazadera, 
correspondientes a piezas Edwards de medidas correspondientes a las bocas. 
A su vez, y por su otro extremo, esta unidad de carga se conecta por soldadura a un 
tubo concéntrico que penetra 20 mm en su  interior. Está construido en acero inoxidable 
AISI 310, de 54 mm de diámetro exterior, 26 mm de diámetro interior y 95 mm de longitud 
(PIEZA 7). En el otro extremo de esta pieza se introduce interiormente 55 mm de un tubo 
de vidrio para alta temperatura como se muestra en la figura 2. 3 (c), mediante un sistema 
de juntas tóricas interiores y una rosca de acero AISI 310 para hacer presión (PIEZA 8). El 
tubo de vidrio tiene 900 mm de longitud, 25 mm de diámetro interno, 27 mm de diámetro 
externo y está sellado en su otro extremo. 
Hasta ahora se ha descrito la carcasa exterior del reactor de carburización. A 
continuación se describe el dispositivo interior, que es un complejo artefacto conjuntado, 
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unido en una sola pieza, que consta de 3 partes fundamentales: el portamuestras, la barra de 
transferencia de muestras y el soporte de imanes. Este conjunto queda numerado y 
representado en la figura 2. 3 (d) en el modo de carga y descarga de muestras.  
El sistema magnético está formado por dos cilindros concéntricos de teflón, de 20 mm 
de longitud cada uno, y concéntricos al tubo de vidrio a su vez, uno de ellos exterior al 
vidrio (PIEZA 14) y otro interior (PIEZA 13). En sus caras interiores se disponen de 
manera enfrentada dos pares de 12 imanes (PIEZAS 15) de neodimio sinterizado 
compuesto de Neodimio-Hierro-Boro #. 
Unido mediante rosca a la pieza de teflón interior al tubo de cristal, se dispone una 
barra maciza de aleación MA 956 de 860 mm de longitud y 6 mm de diámetro (PIEZA 12), 
orientada en dirección al tubo de reacción y que en su otro extremo se rosca a la 
denominada barqueta de portamuestras (PIEZA 10+PIEZA 11) que es una de las partes del 
conjunto del portamuestras. 
El conjunto constituido por la barra y el soporte permiten al portamuestras unido a este 
conjunto trasladarse de la zona de trasvase de muestra al interior de la cámara de reacción. 
El movimiento de todo el bloque en dirección horizontal y dentro de la carcasa, se consigue 
por la acción manual de movimiento de la pieza de teflón exterior al tubo de cristal, y por 
consiguiente de los imanes atraídos, para así no tener que romper el vacío del sistema de 
carburización. El movimiento se produce en el sentido que se indica con la flecha en la 
figura 2. 3 (d). 
El conjunto del portamuestras consta de la barqueta del portamuestras (PIEZA 10), que 
es un tubo concéntrico al reactor de carburización y se traslada por el interior de éste 
mediante deslizamiento, está fabricado en una aleación para alta temperatura de base níquel 
Inconel 600, con un diámetro exterior de 25,4 mm y tiene tres cortes interiores donde se 
disponen las pequeñas bandejas portamuestras (PIEZAS 9). Éstas disponen a su vez de 
orificios de métrica 3, para poder ser trasvasadas hacia afuera y adentro del reactor (a la vez 
que las muestras), por la boca NW50 del sistema de carga, mediante rosca, con un 
destornillador manual. Estas bandejas se fabricaron de acero inoxidable AISI 310 y se 
                                                 
#  Propiedades físicas y magnéticas de los imanes: Densidad=7,8 g/cm3 Temperatura de Curie=320ºC; Máxima 
temperatura de trabajo=80ºC; Inducción Remanente (Br)=12,20 Gauss; Fuerza Coercitiva (Hc)=11700 Oe.; 
Energía Máxima (BH Máxima)=18/20 MGOe.; Coeficiente Magnético de Temperatura= -0,11 %/oC. 
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mejoraron posteriormente utilizando Incoloy MA956, cuarzo y una cerámica mecanizable 
(BN). Las bandejas permiten colocar trozos de oblea de silicio de hasta aproximadamente 
30 x 30 mm2. La última pieza de este conjunto es una tapa (PIEZA 11) que conecta por 
tornillería la barqueta y la barra maciza, y es de acero inoxidable AISI 310. Esta tapa 
además consta de dos partes que una vez ensambladas originan dos orificios donde se 
colocarían uno o dos termopares. 
Otros componentes del sistema son los dos dispositivos de refrigeración (PIEZAS 6), 
que se encuentran abrazando al tubo principal de reacción en sus extremos. Éstos están 
constituidos por unos cilindros huecos por los que circula una corriente continua de agua. 
El hecho de que se dispongan en los extremos se debe a que la parte central de este tubo, 
sobre unos 1500 mm, está rodeada por el tubo central-interior de alúmina de un horno 
tubular de resistencias de SiC. Los dos refrigeradores están fabricados en acero inoxidable 
AISI 310 y se fijan alrededor del tubo mediante un sistema de cilindros metálicos y juntas 
tóricas de vitón, que a su vez se fijan al tubo por medio de unas roscas laterales a los 
refrigeradores. Estos refrigeradores miden 99 mm de longitud y enfrían mediante agua a lo 
largo de 88 mm del recorrido del tubo por cada extremo del horno. La parte central de estos 
de estos cilindros, por la cual fluye el agua de refrigeración, tiene un diámetro interior de 50 
mm. Esta corriente continua de agua circula desde el grifo hasta el refrigerador por medio 
de unas líneas de tuberías, mangueras y conexiones. 
El horno, de la marca CARBOLITE, modelo CTF 15/75, tiene una potencia de 6 kW, y 
calienta sobre una sección del tubo de 1000 mm de longitud. El calentamiento se controla 
mediante un programador marca EUROTHERM, que permite utilizar hasta siete rampas de 
temperatura en el mismo ciclo. 
El sistema está diseñado de forma que pueda trabajarse a presiones de vacío hasta de 
10-2 torr. De hecho, se ha conectado un sistema de bombeo en una de las bocas laterales 
NW25 (PIEZA 5C) del dispositivo de carga de muestra. Cuando se trabaja a presión 
atmosférica, se prescinde de este bombeo.  
El sistema de bombeo consta de una válvula de vacío que permite aislar o conectar una 
bomba rotatoria simple de marca Edwards al sistema de carburización. Esta bomba puede 
alcanzar un vacío del orden de 1 x 10-3 torr y se utiliza para comenzar los experimentos a 
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vacío con una presión base o para hacer sucesivas purgas y facilitar la limpieza de la 
atmósfera de reacción, variante esta última muy importante dentro de sistemas de 
crecimientos en superficies. Esta purga se hace cerrando todas las válvulas de entrada o 
salida del sistema y bombeando el gas producto de reacción, en un primer paso, y el gas 
inerte, en un segundo paso hacia el exterior. 
El sistema de distribución de gases se dispone casi en su totalidad en el exterior de 
la campana de aireación, dentro de la cual se han colocado el reactor y el horno, para así 
minimizar riesgos de posibles concentraciones por fugas de gases inflamables o explosivos 
en contacto con altas temperaturas. Para más seguridad  se ha construido todo este sistema 
de gases en piezas de alta calidad de la marca Swagelock, tanto válvulas como conexiones. 
Además, se colocaron dentro de la campana de reacción y encima del sistema la caja de 
distribución de gases y las bombonas, dos sistemas de detección de fugas de gases 
inflamables de la marca SENSOTRAN, formados por la unidad de control y alarma, 
modelo SURVEYOR 4, y por el sensor de gases inflamables, modelo CEX 800.  
El sistema de distribución de gases consta de 3 partes: (i) las bombonas o líneas de 
gases necesarios, controladas todas por manorreductores, (ii) la caja de distribución de 
gases, con el que  se manda a dentro del sistema  la mezcla de gases para la reacción, o en 
su caso, el gas de limpieza para la purga y (iii) el sistema de salida del flujo de gases 
productos de la reacción en el momento de la reacción, salida que se controla mediante una 
válvula de paso de bola marca Swagelock, y a continuación una válvula antirretorno de la 
misma marca, para hermetizar ésta ante posibles incursiones externas de aire. 
La caja de distribución es de construcción propia y tiene en su frontal dos válvulas. 
La primera es de cuatro posiciones y con ella se selecciona el tipo de gases o mezcla de 
gases que se manda al interior del sistema, mientras se produce la carburización. La 
segunda es de dos posiciones y ésta controla que se produzca la acción de carburización o 
la acción de purga, suministrando la mezcla de gases, en una posición, y nitrógeno o  argón, 
en la otra posición. La parte trasera de la caja consta de varios racores, de entrada o salida 
de gases. Por la entrada se introducen el hidrógeno, el argón o las mezclas de hidrógeno e 
hidrocarburos (propano, metano o acetileno). La salida conduce mediante un tubo a una de 
las bocas laterales del sistema de carburización. En el interior de la caja se dispone un 
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complejo sistema de válvulas, racores, canalizaciones de cobre y dos controladores 
electrónicos de flujo másico, conjunto que conduce los gases entre los extremos de la caja. 
Los controladores de flujo másico, de la marca BROOKS INSTRUMENTS, modelo 
5850TR, controlan y miden el paso de un flujo de gas hidrógeno o de la mezcla hidrógeno-
hidrocarburos. Estos controladores están unidos mediante conectores colocados en la parte 
posterior de la caja de distribución a un microprocesador de una unidad electrónica de 
control y lectura, marca BROOKS INSTRUMENTS, modelo 0154. Aquí las señales de 
flujo se muestran en pantalla en porcentaje o en las unidades ingenieriles que se quieran 
asignar al programa, y es posible variar también los parámetros del flujo, que se pueden 
ajustar para cada canal o controlador. Cada canal puede funcionar independientemente o de 
forma paralela, en el modo de mezcla. Es posible en otras opciones utilizar los 
controladores como válvulas simples de apertura o cierre, para así facilitar la purga, 
haciendo hermético el sistema, o controlar la unidad manualmente, por control remoto o 
por software. 
El peligro que conlleva trabajar con hidrógeno a altas temperaturas, por su carácter 
inflamable o explosivo, ante posibles fugas, unido a los requerimientos a los que obligan 
las condiciones de vacío, nos recuerdan la importancia de que todo el sistema sea 
hermético. Esto justifica el que se hayan utilizado piezas de alta calidad tanto para el vacío 
como para la conducción de gases, así como la medida de disponer de sensores de fugas de 
gases, en las zonas críticas del sistema. No obstante, se ha realizado una inspección de 
fugas en el sistema con un controlador manual antes de comenzar los experimentos. El 
control de la temperatura en cada momento del experimento, se hace mediante termopares 
de tipo R (PtRh.Pt) con funda de alúmina. Es posible visualizar el valor de la temperatura, 
de las resistencias del horno o del interior del reactor, en la pantalla del programador del 
horno. Se selecciona poder visualizar una u otra temperatura mediante un interruptor triple 
que ha sido instalado. Mientras el termopar que mide la temperatura de las resistencias es 
parte del horno comercial, el termopar interior es de la marca DR CONTROL y mide 600 
mm de longitud y 8 mm de diámetro. El termopar se sujeta a lo largo de la barra de 
transferencia de muestras y su longitud permite que la punta del termopar llegue a colocarse 
encima de las muestras, de forma que el otro extremo todavía no sobrepase el límite de los 
refrigeradores, para así tener una conexión a baja temperatura y una señal de temperatura 
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fiable. Esta conexión está dispuesta en otra de las bocas laterales de medida NW25 de la 
pieza de unidad de carga ya descrita, mediante un conector-pasamuros para vacío. Desde 
ahí y mediante un cable manda la señal a transformar hacia el interruptor triple. 
Los materiales constituyentes de la barqueta del portamuestras, que estuvieron en 
contacto directo con el silicio mientras se produjo la carburización, han sido acero 
inoxidable AISI 310, aleación Incoloy MA956, cuarzo, y finalmente BN. También fue 
variable su situación física en la barqueta del portamuestras. Estos sitios influyen en cómo 
la rampa de temperatura afecta a las muestras. De esta forma, aunque con poca variación, 
las muestras más cercanas al centro del horno fueron afectadas por una rampa más alta. 
En las primeras carburizaciones, se optó por utilizar pretratamientos combinados a los 
realizados por F. Bozso et al., 19858 y S. Spadoni et al., 19989, por ser los más completos 
para este tipo de muestras de Si (001). Estos dos pretratamientos utilizan secuencialmente 
la oxidación y eliminación del óxido como medio de limpieza de las superficies, y 
disolventes orgánicos para desgrasar. Para cada pretratamiento, se ha tomado una muestra y 
se ha estudiado mediante SEM su apariencia superficial, con objeto de relacionar este factor 
con el modo en el que ocurre posteriormente la difusión de carbono y la difusión al exterior 
del silicio durante la reacción. En posteriores carburizaciones, se han utilizado métodos 
menos agresivos y más extendidos que los anteriores, parecidos con variaciones a los que 
utilizan numerosos autores como S. Motoyama y S. Kaneda, 198910; T. Yoshinobu et al., 
199211; Y. Hirabashy et al., 199312; C. H. Wu et al., 199613; W. Bahng y H. J. Kim, 199614 
o K. Yagi y H. Nagasawa, 199715, que utilizan HF en distintas proporciones como 
desoxidante y disolventes orgánicos como desgrasantes de la superficie. Este es un ejemplo 
del tipo de pretratamiento que se utilizó en la mayoría de las carburizaciones de rampas 
moderadas: Acetona (baño de ultrasonidos), a temperatura ambiente (5 min) + etanol 
(ultrasonidos), Tamb (5 min) + HF(5%), 15min + N2 (secado de la superficie con pistola a 
presión). No cabe duda de que el pretratamiento es un parámetro muy importante respecto a 
los resultados obtenidos en la calidad de las capas carburizadas, al igual que el tipo de 
portamuestras. También contribuyó a la mejora en la carburización, que estos trozos de Si 
ya limpios y libres de óxido nativo fueran pretratados con una corriente de H2 a alta 
temperatura (1000oC) para preparar las superficies, como hacen otros autores. 
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2.2.2. Muestras carburizadas por MTCVD. 
Tras el pretratamiento se procede a carburizar. Todas las medidas de temperatura y 
tiempo han sido tomadas cada 5 segundos desde el inicio hasta el fin del proceso completo. 
Por ejemplo, en la tabla 2. 2 se recogen los parámetros que han sido considerados como 
fundamentales y cuyos valores se han extraído en el transcurso de las cuatro primeras 
carburizaciones a presión atmosférica de las muestras que han sido sometidas a estudio en 
este trabajo de investigación. 
El flujo de H2 (F H), es el caudal de gas portador que se ha aplicado y se expresa en 
unidades de litros normales por minuto (lnm) y el flujo de la mezcla (F M) es el caudal de 
la mezcla que consta de un 95% H2 y un 5% de propano, que se expresa en mililitros 
normales por minuto (mlnm). El valor de la rampa de temperatura (R T), se considera como 
el cociente entre (i) la diferencia entre la primera temperatura tomada que supera 1200oC y 
la temperatura del inicio del experimento (T i) y (ii) el tiempo en segundos, que se ha 
empleado en llegar a 1200oC, (t LL). La rampa de temperatura no es lineal, se utiliza el 
calentamiento de la muestra al ser introducida hacia el centro del reactor que está a una 
temperatura constante (T H), previamente fijada con el horno. 
El tiempo de carburización (t C), en cada caso, es el tiempo que se ha estado añadiendo 
precursor de carbono en segundos, desde que se llegó a la que consideramos temperatura de 
carburización (1200oC). En este intervalo la temperatura no es constante, se llega a una 
temperatura máxima (T M) que normalmente no excede los 1250oC. 
C Nº (F H) (F M) (R T) (T i) (t LL) (T H) (t C) (T M) 
E 1 10 4,46 20 265 1250 175 1223 
F 1 10 3,11 800 130 1250 180 1223 
G 1 10 4,92 20 240 1250 60 1216 
H 1 10,2 5 80 240 1280 90 1280 
Tabla 2. 2. Parámetros fundamentales en las cuatro primeras carburizaciones. 
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En la figura 2. 4 se ofrece una representación gráfica de la variación de la diferencia de 
potencial captada por el termopar en milivoltios y la correspondiente temperatura, respecto 
al tiempo de transcurso para las reacciones llevadas a cabo para la fabricación de las 
muestras E y F. En los ejes de ordenadas situados a la derecha en cada gráfico se escala la 
temperatura. El eje de ordenadas de la izquierda escala el potencial registrado con el 
termopar. Como se observa en las gráficas, el tipo de calentamiento sigue una curva de 
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Fig. 2. 4. Rampas de carburización en MTCVD. Perfil de temperatura de dos experimentos donde el 
calentamiento de las muestras mediante resistencias se ajusta a curvas de conducción de calor de 
tipo Arrhenius, limitando las rampas de calentamiento a valores próximos a 5 ºC/s. 
Muchas han sido las muestras estudiadas en la fase  de optimización del equipo y 
quedan recogidas con más detalles en otros trabajos3,4,7. En la presente Tesis, con objeto de 
resumir el comportamiento de estas muestras carburizadas mediante MTCVD, se presentan 
los resultados experimentales englobados en dos grupos: 
¾ Las cuatro primeras muestras (E-H) representativas del proceso de 
optimización del equipo y carburizadas a presión atmosférica. 
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2.2.3. Equipo de carburización de rampas rápidas (RTCVD). 
En la figura 2. 5 (a) se presenta un esquema completo del sistema de carburización de 
Si mediante RTCVD. Este sistema forma parte de las instalaciones del Grupo de Micro y 
Nanotecnología de la Universidad Técnica de Ilmenau (UTI), en Alemania, dirigido por el 
Prof. Dr. Jörg Pezoldt. Algunas de las muestras estudiadas en este trabajo y una descripción 
más amplia del proceso, fruto de la investigación realizada en la última década por uno de 
los grupos destacados en carburización de Si, quedan recogidos en otros trabajos del equipo 
alemán16 y presentados con mayor detalle en la Tesis Doctoral del Dr. Volker Cimalla17. 
Para tener una buena reproducibilidad en el crecimiento de capas y en los fenómenos 
de difusión, debe cuidarse la distribución de temperaturas a lo largo de las obleas sobre las 
que se crecen. La homogeneidad en la temperatura que se puede alcanzar en equipos que 
permiten rampas rápidas de calentamiento está limitada por la disposición de las lámparas 
de radiofrecuencia (que permitan cambios bruscos de temperatura), la geometría del reactor 
y las condiciones del proceso. El objetivo de los procesos de calentamiento rápido (RTP) 
mostrados en este trabajo es el de procurar que la distribución de temperatura a lo largo de 
la superficie, de una oblea de al menos seis pulgadas de diámetro, sea homogénea y estable. 
Estos procesos están controlados por la radiación de las lámparas utilizadas, la 
autoirradiación en las obleas, el calentamiento de los gases y el de las ventanas de cuarzo. 
En el sistema que se presenta, fue necesario el ajuste y la optimización de la potencia de las 
lámparas respecto a su ordenamiento en el reactor18 ya que, en una primera fase de 
desarrollo, ocurrían grandes pérdidas de calor cerca de los bordes de las obleas calentadas y 
para que ocurriera una compensación, el perfil de irradiación tuvo que ser incrementado 
desde el centro hasta los bordes de las obleas. Además, durante los calentamientos y los 
enfriamientos, la distribución de la radiación originó inhomogeneidades en las temperaturas 
alcanzadas debido a una sobrecompensación en las pérdidas de calor. En reactores de 
cámara cerrada con paredes de alta reflexión, como el utilizado en esta Tesis, el control de 
estos fenómenos es de vital importancia. La figura 2. 5 (b) muestra una fotografía en visión 
planar del reactor RTCVD cilíndrico y de cómo las lámparas están dispuestas en tres 
anillos concéntricos y a distancias desiguales respecto a la oblea. Esta disposición se aclara 
en la parte (c), que esquematiza en sección transversal la forma del reactor RTP. 
 
 








Fig. 2. 5. (a) Esquema del sistema de carburización de Si de RTCVD completo. (b) Fotografía de la 
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El reactor de calentamiento rápido (RTP) diseñado en Ilmenau consiste en una cámara 
de reacción cilíndrica y simétrica de acero inoxidable, con una disposición circular de 
lámparas separadas del reactor mediante una ventana de cuarzo, como se muestra en la 
figura 2. 5. El sistema de control de potencia de las lámparas permite el uso alternativo de 
diferentes métodos de control estándar para la mayoría de procesos RTP, mediante circuitos 
abiertos y cerrados de tipo escalar o multivariable. El comportamiento dinámico de la 
temperatura en la oblea se determina mediante las relaciones de intercambio de calor que 
ocurren entre los siguientes componentes: radiación directa e indirecta del campo de acción 
que las lámparas crean sobre la oblea, radiación de la oblea, auto-radiación de la oblea en la 
campana reflectante y pérdidas de calor por conducción y convección de los gases usados. 
Las medidas de temperatura se realizan mediante una batería de cinco termopilas que 
tienen una respuesta de 25 ms y una sensibilidad de 37V/W19, montadas en unos tubos 
refrigerados con agua que tienen bajo coeficiente de reflexión debido a su geometría como 
sistema óptico. El rango de trabajo de los pirómetros permiten la selección de una radiación 
específica del rango de la fuente de radiación interferente y la óptica geométrica en frente 
de las termopilas minimiza las perturbaciones de la radicación emitida hacia la oblea 
durante el calentamiento. Para la calibración de los sensores de temperatura, también se 
usaron termopares dispuestos en la cara trasera de obleas (en los porta sustratos). Otras 
medidas y simulaciones permitieron fijar la sensibilidad de la medida en un error máximo 
de ±5oC20, aunque en etapas sucesivas se consiguieron los ajustes de las velocidades de 
calentamiento con una precisión de ±3oC/s, de la temperatura del portamuestras con ±0,5oC 
y del tiempo de proceso con ±0,2 s21. 
En las reacciones de carburización RTCVD, la presión base es aproximadamente de 5 
x 10-3 torr, los gases se controlan manualmente y se introducen en un tubo de acero 
inoxidable para su mezcla antes de su introducción en la campana de reacción (por medio 
de un sistema de válvulas). Una vez en el interior, el flujo de gases se calienta a grandes 
velocidades; los gases se descomponen para reaccionar dentro de la cámara y seguidamente 
salen al exterior por una boca simétrica a la de entrada. Toda la cámara está refrigerada de 
tal forma que el sistema podría ser catalogado como de tipo mixto de pared caliente y 
refrigerado por el exterior de la carcasa de acero inoxidable que sustenta a las bombillas. 
Por último, todo el proceso es monitorizado mediante un ordenador personal. 
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2.2.4. Muestras carburizadas por RTCVD. 
En estos experimentos, se han carburizado obleas completas de Si de tres pulgadas de 
diámetro en superficies orientadas (111) y (001). Antes de la carburización, todas las 
muestras se limpian en un tratamiento químico húmedo; el proceso consiste en la 
introducción de los sustratos en una solución caliente de peróxido de hidrógeno y amonio 
con peróxido de hidrógeno y ácido clorhídrico seguido de una limpieza en agua 
desionizada. Luego se remojan en HF diluido y de nuevo en agua desionizada. Finalmente 
se secan con un flujo de nitrógeno y se posicionan en el reactor. Tras hacer vacío en el 
reactor hasta la presión base, las muestras se someten a un flujo de hidrógeno durante 5 min 
y seguidamente se recuecen durante 1 min a 1000oC en un flujo de 1 l/min de H2, para así 
terminar de eliminar el óxido nativo y las contaminaciones en la superficie de los sustratos 
de silicio. 
Los gases que intervienen en el proceso de carburización (C3H8 como fuente de C 
diluido al 5% en H2) se introducen hasta que se alcanza un equilibrio y seguidamente se 
adicionan a un flujo constante de 1l/min de hidrógeno como gas portador, mezcla bajo la 
que se produce la reacción. Se suelen utilizar diferentes velocidades de flujo de C3H8 (0,25-
15 ml/min), diferentes temperaturas finales del sustrato (1100-13700C), diferentes rampas 
de calentamiento (100, 50 y 30oC/s) y diferentes tiempos de proceso (10-120 s). Como 
técnicas rápidas de seguimiento de la capa obtenida, los espesores se miden por 
elipsometría y otras propiedades estructurales se realizan mediante técnicas de RHEED, 
microscopía óptica, SEM y AFM, aunque para un estudio más profundo se hicieron 
estudios de TEM, como los que se presentan en esta Tesis. En los primeros experimentos se 
concluyó que, en la dependencia del tiempo con respecto a la velocidad de crecimiento, 
existían tres periodos y que el espesor y la cristalinidad de las muestras dependen de la 
concentración de propano utilizado22. Las dos muestras estudiadas, que se detallan en la 
tabla 2. 3, son un ejemplo de obtención de capas extensas utilizando parámetros óptimos 
para que ocurra un mecanismo de crecimiento autolimitado. 







I (001) tipo p Æ1-20 0,15 50 1280 60 
J (111) tipo p Æ 2-4 0,15 50 1280 60 
Tabla 2. 3. Parámetros fundamentales en las dos muestras carburizadas por RTCVD. 
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2.2.5. Equipo de carburización de MBE de precursores sólidos (SSMBE). 
En todas las muestras carburizadas y/o recocidas por MBE que se presentan en este 
trabajo, la superficie del Si fue limpiada de óxido nativo e impurezas previamente a su 
introducción en la cámara de crecimiento. La limpieza se efectuó en un módulo de plasma 
de hidrógeno de baja energía desarrollado por Balzers23 y sin pasos previos de tratamiento 
químico húmedo. Las obleas de Si se transfieren dentro del módulo desde una entrada de 
transferencia automática de muestras. La figura 2. 6 esquematiza este sistema. El 
portasustratos (1) y la cámara de procesado MBE están interconectados y el proceso de 
limpieza se realiza a temperatura ambiente. La fuente de plasma de H2 (3) consiste en un 
filamento (4) alojado en una cámara separada donde se generan descargas (5) y conectado 
con la cámara de procesado (10) por un orificio. Para la generación de las descargas se usa 
un flujo de Ar. La fuente de plasma es capaz de generar una corriente de iones y electrones 
de hasta 40 A y la energía promedio de las partículas cargadas oscila entre 20 y 30 eV. 
Para iniciar a limpieza del sustrato, se introduce directamente en la campana de 
reacción el gas H2 de alta pureza. La descarga se inicia aplicando un voltaje entre el 
filamento (4) y la tierra (9). Durante el proceso de limpieza (típicamente 15 min), el 
sustrato alcanza temperaturas de entre 150 y 180oC, debido a la corriente eléctrica aplicada. 
La presión base a la que trabaja este módulo de plasma de UHV es menor de 10-10 torr y 
bajo las condiciones de trabajo (flujo de 20 ml/min de H2 en 1352 ml/min de Ar), la presión 
es próxima a 10-3 torr. La limpieza de la superficie se inicia mediante reacciones químicas 
del H2 con el SiO2 e hidrocarburos ubicados en la superficie del Si y así se eliminan todas 
las impurezas capaces de ser pasivadas como hidruros. Como resultado, se forma una 
superficie rugosa a nivel nanoscópico y reconstruida (1 x 1) terminada en H. Tras esta 
limpieza con H2, los sustratos se transfieren a la cámara de MBE donde se calientan a 400 
oC para eliminar el H de la superficie y de zonas poco profundas y más tarde se recuecen a 
780oC durante 1 h para eliminar el daño producido por los iones irradiados. Tras este 
recocido, las superficie del Si se reconstruye como (7 x 7) en superficie (111) y (2 x 1) en 
Si (001). El proceso de carburización se realiza en un equipo de SSMBE marca Balzers, 
UMS 50024, que forma parte de las facilidades de los laboratorios alemanes mencionados 
anteriormente y del que se presenta una fotografía y un esquema en la figura 2. 7. 
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Fig. 2. 6. Representación esquemática del módulo de limpieza por plasma de baja energía (PCCM). 
(1) Portamuestras, (2) oblea de Si, (3) fuente de plasma, (4) filamento, (5) cámara de descarga, (6) 
entrada Ar, (7) entrada H2, (8) alto voltaje, (9) tierra, (10) cámara, (11) bomba turbomolecular de 
vacío y (12) conexión a los sistemas de manipulación de obleas y a la cámara de MBE. 
 
 
Fig. 2. 7. (a) Fotografía del sistema SSMBE Balzers UMS 500. (b) Representación esquemática: 
(1) Entrada gas, (2) portamuestras y calentador, (3) cañón RHEED, (4) cámara CCD y pantalla 
RHEED, (5) espectrómetro de masas, (6,7,8) elipsómetro, polarizador y analizador rotatorio, (9) 
trampa, (10) celdas de efusión, (11) evaporador C, (12) evaporador Si y Ge, (13) compartimento C, 
(14) enfriamiento de evaporadores, (15) bomba de vacío y (16) sublimación de Ti. 
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La presión base en la cámara de SSMBE es de 5 x 10-13 torr y durante la carburización 
y el recrecimiento epitaxial la cámara se mantiene a 10-9-10-10 torr. La cámara está equipada 
con una celda de efusión y dos evaporadores de haz de electrones que permiten la 
evaporación del carbono, el silicio o el germanio. Una válvula adicional permite la 
introducción de hidrocarburos u otros gases que puedan modificar el proceso de 
crecimiento. El bloque de calentamiento del sustrato puede llegar a trabajar a 1250oC y la 
medida de la temperatura se realiza a través de un termopar calibrado y dispuesto en la cara 
trasera del bloque de calentamiento. Las rampas de temperatura varían entre 0,5 y 5oC/s. 
Los flujos de C, Si y Ge se controlan y monitorizan mediante un espectrómetro de 
masas y el proceso y la cinética de crecimiento se gestionan “in situ” y a tiempo real 
mediante un elipsómetro (Sentech SE801) y un equipo de RHEED (Staib 35KV). Las 
fuentes de Si y Ge se calibran mediante oscilaciones en los diagramas de RHEED, mientras 
que para el C se utiliza el máximo en la intensidad RHEED de las superficies terminadas en 
carbono y reconstruidas como ( 3  x 3 )R30o sobre Si (111) y c(4 x 4) para el Si (001). 
La fuente de carbono es un bloque sólido de grafito pirolítico. También se llevan a cabo 
medidas adicionales de espesor por elipsometría SWLMA o de perfiles de profundidad 
mediante AES, para verificar continuamente el avance del proceso crecimiento. El flujo de 
C puede variarse en el rango de 1012 a 1016 cm-2 s-1 y la velocidad típica de crecimiento 
durante el crecimiento epitaxial es de 1 nm/min. 
2.2.5. Muestras carburizadas por SSMBE. 
El método utilizado para la carburización por SSMBE de dos muestras optimizadas se 
presenta en detalle en la página 45 del capítulo 1 y los parámetros más importantes se 
recogen en la tabla 2.4. Básicamente consiste en depositar una determinada cantidad de C a 
325oC sobre Si. Manteniendo una velocidad de crecimiento constante se calienta la muestra 




(Ω × cm) 
Velocidaddeposición C 







K (001) tipo p Æ12-20 6,2 4 325 1050 
L (111) tipo p Æ 1-5 1,6 1 325 900 
Tabla 2. 4. Parámetros fundamentales en las dos muestras carburizadas por SSMBE. 
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2.3. CRECIMIENTO EPITAXIAL DE SiC MEDIANTE SSMBE 
El equipo utilizado en el recrecimiento de capas de carburo de silicio fue siempre el 
sistema de MBE de fuentes sólidas Balzers UMS 500 presentado en el apartado anterior. 
Los recrecimientos epitaxiales de SiC se han efectuado sobre cuatro tipos de sustratos de Si 
(111): (i) Sobre Si carburizado mediante el método de RTCVD; (ii) Sobre muestras 
carburizadas mediante el método SSMBE; (iii) Sobre muestras que una vez carburizadas 
mediante RTCVD se transfirieron al sistema de MBE, se calentaron hasta una temperatura 
y se les adicionó una cantidad de germanio antes del crecimiento y; (iv) Sobre muestras a 
las que tras la limpieza en el módulo de plasma de H2, y una vez dentro del sistema de 
SSMBE se les predepositó una cantidad de germanio previamente a la predeposición de 
carbono (carburización). 
Normalmente las capas carburizadas con o sin Ge tienen espesores menores de 5 nm y 
poca rugosidad. El crecimiento de carburo de silicio se hace típicamente a 1000oC en 
condiciones ricas de Si y variando continuamente los flujos de carbono y silicio a 
velocidades de crecimiento de 1 nm/min, llegando hasta espesores de 120 o de 300 nm. En 
la tabla 2. 5 se recogen las características más importantes de las muestras implicadas en 
nuestro estudio. 
Muestra 
Método            
de  
carburización 




predeposición de Ge 
(oC) 
Espesor de SiC 
(nm) 
M SSMBE 0 20 120 
N SSMBE 0 20 120 
Ñ RTCVD 0 20 120 
O RTCVD 0 20 300 
P RTCVD 3 20 300 
Q SSMBE 0 20 300 
R SSMBE 0,1 20 300 
S SSMBE 0,25 20 300 
T SSMBE 0,5 20 300 
U SSMBE 1 20 300 
V SSMBE 1 20 120 
W SSMBE 1 325 120 
X SSMBE 1 500 120 
Y SSMBE 1 660 120 
Tabla 2. 5. Principales características de las muestras con capas de SiC crecidas epitaxialmente por 
SSMBE. Las líneas discontinuas dividen a tres grupos de muestras diferentes. 
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2.4 CRECIMIENTO EPITAXIAL DE GaN MEDIANTE MBE 
Se ha desarrollado una estructura GaN/AlN/SiC/Si. Las capas de GaN y AlN se 
crecieron en un equipo de MBE asistido por una fuente de plasma como el del esquema de 
la figura 2. 8, que utiliza una fuente de plasma de radiofrecuencias (marca Oxford Applied 
Research, modelo CARS25) para activar el N y celdas de efusión clásicas de tipo Knudssen 
para crear los haces de Ga y Al25. Este equipamiento pertenece al grupo dirigido por los 
Prof. Dres. E. Calleja y E. Muñoz de la Universidad Politécnica de Madrid. La campana de 
crecimiento alcanza una presión base de aproximadamente 10-11 torr, utilizando la 
combinación de una bomba iónica, una bomba criogénica y un criopanel de N2 líquido, 
aunque la bomba iónica se desactiva durante el crecimiento. La cámara de MBE está 
equipada con un sistema de RHEED y un analizador de gases residuales. La fuente de 
plasma opera por medio de una descarga eléctrica creada de la excitación por acoplamiento 
inductivo de las radiofrecuencias a 13,56 MHz. La descarga del plasma puede ser 
controlada por un fotodiodo de Si y el voltaje de salida que se obtiene del detector de 
emisión óptica se toma como referencia para la cantidad de N activo generado de la fuente 
de plasma. Esta cantidad puede controlarse mediante la potencia de la RF y/o mediante un 
controlador de flujo másico de entrada de gas nitrógeno. Así, el nivel de nitrógeno activo 
durante el crecimiento mantiene un nivel constante gracias a un ciclo de realimentación. En 
la figura 2. 9 se presenta un diagrama de la configuración de la fuente de plasma. 
El sustrato en el que se crecen las capas de AlN y GaN consecutivamente es idéntico a 
la “muestra J” presentada en este capítulo. Éste se carga en el sistema de MBE y el 
crecimiento del AlN o GaN empiezan con la trampa mecánica de la fuente de plasma 
cerrada y el sustrato limpio a la temperatura a la que se realizará el crecimiento. Esta 
temperatura se controla mediante un pirómetro óptico. Las fuentes de Al o Ga y la de N se 
abren en el momento en que comienza la ignición del plasma y los recrecimientos se 
controlan mediante las reconstrucciones originadas a tiempo real en los diagramas de 
RHEED. La tabla 2. 6 recoge las características de la muestra estudiada en este trabajo, que 
básicamente consiste en una estructura (0001)GaN/(0001)AlN/ SiC(111)/Si(111). 
 
MUESTRA Sustrato T crecimiento AlN (oC) Espesor AlN (nm) 
T crecimiento 
GaN (oC) Espesor GaN (nm) 
Z J : (SiC/Si) 760 25 700-730 1350 
Tabla 2. 6. Datos correspondientes a la muestra de GaN crecida sobre Si carburizado. 
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Fig. 2. 8. Esquema del sistema de MBE utilizado en el crecimiento de capas de AlN y GaN sobre un 
sustrato de Si carburizado.  
Fig. 2. 9. Diagrama esquemático de la configuración de la fuente de plasma Oxford CARS25. 
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En este capítulo se presentan las técnicas experimentales y los equipos que han sido 
utilizados en la caracterización de las muestras presentadas en el capítulo anterior. 
Para realizar la caracterización, se han utilizado, principalmente, distintas técnicas de 
microscopía electrónica de barrido (SEM), de microscopía electrónica de transmisión 
(TEM) y de espectroscopía de infrarrojos por transformada de Fourier (R-FTIR). Por ser 
éstas las técnicas centrales en la presente Tesis, se presentan con mayor profundidad. No 
obstante, se repasan con menos detalle otras técnicas utilizadas ya que han tenido un 
carácter más accesorio, aunque no por ello, poco importante. 
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3.1. MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA DE BARRIDO (SEM) 
3.1.1. Antecedentes y descripción de la técnica. 
El primer aparato de lo que se conoce hoy día por SEM lo construye M. Knoll en 
19351 y lo desarrolló en 19402, para medir el potencial con el que se cargaban las muestras 
sometidas a un choque de electrones. Los primeros usos para estudios topográficos de 
superficies los hizo M. von Ardenne, 19403, y los terminó de desarrollar C. W. Oatley, 
19524, en el Laboratorio de Ingeniería de la Universidad de Cambridge. Por otro lado, el 
método de imagen que utiliza electrones secundarios lo desarrollan K. C. A. Smith y C. W. 
Oatley, 1955-19595,6 y T. E. Everhert y R. F. M. Thornley, 1958-19607,8. Los primeros 
microscopios electrónicos de barrido comerciales se encuentran en el mercado en 1965. 
Las técnicas de SEM se utilizan principalmente para revelar la topografía superficial 
(apariencia externa de la muestra) con una resolución que varía de decenas a décimas de 
nanómetro. El SEM también se utiliza para análisis composicional, mediante la detección 
de los rayos X característicos que emite una muestra. Para esto, se hace uso de un 
espectroscopio detector de energía dispersiva de rayos X (EDS) o de una técnica derivada 
de análisis electrónico por microsonda (EPMA). Las características de esta microscopía son 
su mayor resolución respecto a la microscopía óptica, su gran profundidad de campo y la 
posibilidad de trabajar en varios modos de imagen, y el principal inconveniente es que las 
lentes magnéticas someten al haz de electrones a aberraciones que dependen del ángulo 
sólido, pudiendo corregirse solamente la aberración astigmática. Para minimizar estas 
distorsiones, el haz de electrones sólo puede utilizarse cerca del eje óptico, provocando esto 
una gran profundidad de campo. Algunos parámetros importantes que afectan al haz de 
electrones o al control de éste son el diámetro, la corriente y la divergencia de la columna 
electrón-óptica. 
Un cañón de electrones produce un haz de energía de hasta 40 keV, siendo 20 keV un 
valor típico. Varias lentes electromagnéticas focalizan electrones sobre las muestras. 
Mediante las lentes electromagnéticas de barrido, que utilizan corriente del generador de 
barrido, el haz de electrones hace un barrido por la superficie de la muestra, mientras un 
detector mide la señal seleccionada que emite la muestra. Al mismo tiempo el barrido de la 
pantalla (tubo de rayos catódicos), se sincroniza con el del haz de electrones. El diámetro 
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típico del haz suele oscilar entre los 6 Å y 1µm y el ángulo de divergencia es menor a 0,5o, 
requiriéndose pequeños diámetros y una buena focalización para conseguir la más alta 
resolución. En contra de estos dos factores, existen procesos físicos como la difusión o la 
reabsorción en la columna y la dispersión electrónica. El parámetro más importante del 
cañón electrónico a tener en cuenta es la densidad de corriente por ángulo sólido o brillo, 
porque el máximo ángulo de divergencia del haz de electrones focalizado lo determinan las 
aberraciones provocadas por las lentes más lejanas o de objetivo. El brillo (β), se define en 
la columna nada más pasar el cilindro de Wehnelt, y es proporcional a la corriente del haz 
(Iβ) e inversamente proporcional al cuadrado del ángulo sólido (θ) y del diámetro del “spot” 
(d), de la forma β = 4Ιβ / π2θ2d2. En el mejor de los casos este parámetro permanecerá 
constante, pero no podrá ser aumentado. El brillo del cañón define la máxima resolución 
que puede alcanzar un aparato de SEM. Las lentes de control del astigmatismo hacen 
disminuir las aberraciones astigmáticas que provocan todas las lentes magnéticas por el 
camino del haz, las lentes condensadoras focalizan los electrones en la muestra y las lentes 
de barrido controlan el barrido del haz en la superficie de la muestra, además del aumento. 
La figura 3. 1 muestra un microscopio SEM de modo esquemático. En el aparato de 
SEM, el cañón de electrones, que es la fuente de los electrones de alta energía, está 
compuesto de un filamento de wolframio (W) o de hexaboruro de lantano (LaB6), que 
utiliza una tensión de aceleración de 1 a 30 keV en nuestro caso, de un cilindro de Wehnelt 
cargado con un voltaje mayor al anterior para repeler los electrones y de un ánodo 
conectado a tierra. A lo largo de la columna se disponen lentes magnéticas convergentes, y 
el centrado de éstas es decisivo en el tamaño del haz por el camino, que será el tamaño de 
“spot” en el punto de focalización. 
El alineamiento de las lentes del cañón, permiten centrar los electrones emitidos en el 
eje de la columna. Las lentes condensadoras permiten cambiar la magnitud del haz, 
variando el tamaño de “spot” sobre la muestra mediante el cambio de la corriente del haz. 
Para obtener una señal mayor es necesario mayor corriente en el haz, que conlleva un 
mayor tamaño de “spot” y por tanto disminuye la resolución, por lo que lo ideal es obtener 
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3.1.2. Equipo de SEM utilizado. 
Para los estudios realizados en el presente trabajo de investigación, han sido aplicadas 
técnicas de caracterización por SEM, utilizando un microscopio electrónico de barrido Jeol 
820 JSM, de la División de Microscopía Electrónica de los Servicios Centrales de Ciencia y 
Tecnología de la Universidad de Cádiz, operando a voltajes entre 5 y 20 keV. Una 
fotografía de este equipo se presenta en la figura 3. 2. 
 
Fig. 3. 1. Representación esquemática de un microscopio electrónico de barrido 
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3.2. MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA DE TRANSMISIÓN (TEM) 
3.2.1. Generalidades y preparación de muestras. 
La microscopía electrónica de transmisión, denominada en ocasiones TEM 
convencional (CTEM) o TEM de contraste de difracción, permite la observación de 
imágenes con resoluciones del orden de pocos Å. También puede utilizarse para provocar 
difracción de electrones y conseguir información sobre la cristalinidad de las muestras, y 
para análisis composicional, utilizando la emisión de rayos X (EDX) o midiendo la energía 
que pierden los electrones (EELS). Otra técnica de TEM es el STEM: microscopía 
electrónica de barrido-transmisión, que utiliza el barrido de un haz (como en SEM), para 
atravesar la muestra (como en TEM). 
La primera idea de microscopio electrónico la publicaron Knoll y Ruska, 19329. Éste 
fue el principal motivo, junto a su publicación de 198010, por el que posteriormente Ruska 
recibió el premio Nóbel en 1986. El primer microscopio comercial de TEM se desarrolló, 
se construyó y se puso a punto sólo cuatro años después, en 1936, en Reino Unido, y hasta 
1949, Heidenreich11, no adelgazó una muestra metálica hasta transparencia electrónica. 
Poco después, y en las siguientes décadas, el grupo de Cambridge del Prof. Hirsh, 
desarrolló la teoría de difracción de electrones y otros aspectos de TEM, que junto a las 
investigaciones posteriores de otros grupos principalmente de Alemania, Japón, Suiza y 
Estados Unidos, dieron lugar a la publicación que durante muchos años fue considerada  un 
documento de referencia en la microscopía electrónica de transmisión, Hirsch et al.,197712. 
El microscopio de transmisión está compuesto de tres partes fundamentales: 
¾ El cañón de electrones, cuya función es provocar un haz intenso de 
electrones de alta energía (la fuente de iluminación), y que puede ser de dos 
tipos. El más utilizado comúnmente es el cañón termoiónico de electrones 
que es más barato y robusto y no requiere  vacío ultra alto. Aquí  los 
electrones se emiten desde un filamento que es calentado y se aceleran con 
la ayuda de un ánodo, por cuyo orificio pasa el haz de electrones. El otro 
tipo es el cañón de emisión de campo, donde se utiliza un campo eléctrico 
muy fuerte (109 Vm-1), para extraer los electrones de un filamento metálico, 
y que necesita temperaturas menores que en el otro tipo de cañón 
 
 




- 108 - 
termoiónico. Este tipo de cañón provoca una fuente con mayor brillo, pero 
se requieren presiones mínimas de ultra alto vacío. 
¾ El conjunto de lentes electromagnéticas, como en el SEM, se encargan de 
enfocar el haz de electrones y de aumentar la imagen, pero en este caso las 
lentes están dispuestas antes y después de que el haz incida sobre la muestra. 
En estas lentes se genera un campo magnético pasando corriente por un 
conjunto de bobinas. Este campo actúa como una lente convexa y lleva a los 
rayos al punto de foco. La imagen de la muestra que se observa, está rotada 
en un ángulo y se provoca con una longitud focal, que dependen y se puede 
alterar (rotación y foco), cambiando la potencia de la corriente que pasa por 
las bobinas. 
¾ Las aperturas limitan la apertura angular del haz de electrones y son 
cruciales en el control del contraste. En microscopía electrónica, se puede 
definir el contraste como la diferencia entre la intensidad de un rasgo de 
interés (Is) y su fondo (I0), y generalmente se describe mediante la fracción-
ecuación: (Is- I0)/Is. La pantalla de visión, es una pantalla cubierta de una 
capa electrofosforescente, donde es posible la visualización aumentada de la 
imagen por diez si se utilizan los binoculares. Para extraer las imágenes, 
debajo de esta pantalla móvil, es posible la disposición de películas 
fotográficas electrosensibles o una cámara CCD. 
¾ Existen otros componentes de este tipo de microscopio comunes también al 
microscopio de SEM. Los goniómetros permiten el giro de la muestra 
alrededor de los dos ejes perpendiculares de un plano, para así poder estudiar 
partes distintas de la muestra a diferentes ángulos. En relación a estos 
componentes, se puede ajustar la altura eucéntrica de los goniómetros, para 
que la región iluminada de la muestra no cambie a pesar del giro en uno de 
estos ejes. El sistema de vacío también es necesario para que los electrones 
no choquen con moléculas de gas en su recorrido, y para que el filamento y 
las muestras no se contaminen. Estos sistemas pueden combinar tipos 
distintos de bombas de vacío, que son rotatorias, de difusión o iónicas a 
medida que se necesite mayor vacío, que suele ser menor de 10-5 torr. 
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En las técnicas de microscopía electrónica de transmisión se produce la interacción 
entre un haz de electrones y zonas más pequeñas de la muestra que en SEM. Para llevar a 
cabo este tipo de microscopía son necesarias muestras electrón-transparentes. La 
preparación de muestras para los estudios por TEM y HREM, se realizaron por los métodos 
convencionales descritos por A. Romano et al.,198113, tanto para muestras preparadas para 
transmisión de sección transversal (CS-TEM o X-TEM), como las preparadas para 
microscopía electrónica de visión planar (PV-TEM). La muestra ideal debe ser 
representativa, estable, con superficies planas y limpias, conductora y fácilmente 
manejable. 
Para las muestras preparadas por sección transversal, se ha establecido el siguiente 
protocolo. La figura 3. 3 muestra de modo esquemático los pasos seguidos. 
¾ Corte de 6 balsas de una oblea de silicio y de dos de la muestra a estudiar. Se 
realiza por clivado con puntas de diamante (a). 
¾ Se pegan 8 balsas (b), de forma que las 2 centrales sean las de la muestra a 
estudiar y queden dispuestas enfrentando las caras sobre las que se han 
crecido o implantado (SiC o GaN). Posteriormente se realiza el secado del 
pegamento utilizado (c). 
¾ Adelgazamiento mecánico, mediante lijado con paños de SiC 
consecutivamente de grano menor y posterior pulido en paño utilizando 
polvo de diamante, de forma perpendicular a las caras pegadas, llegándose a 
un espesor total aproximado de 80 µm (d). Esta operación se lleva a cabo 
utilizando el instrumento de precisión “Disc Grinder” de la marca Gatan y 
lijadoras automáticas, llegándose a lijar y pulir las dos caras opuestas. 
¾ Corte de las balsas pegadas, de forma que la línea activa (caras crecidas) 
quede centrada, utilizando una cortadora de discos ultrasónica (Gatan: mod. 
601) y polvo de SiC en suspensión acuosa, cuando el conjunto de balsas está 
adelgazado de 400 a 500 µm en el transcurso del punto anterior (e). 
¾ Lijado preferente por rotación (“dimpling”), mediante el giro perpendicular 
de una rueda de cobre sobre la muestra centrada, utilizando pasta de 
diamante de 3 µm de diámetro y pulido posterior con una rueda de paño, 
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actuando del mismo modo y utilizando pasta de diamante de 1 µm. Este paso 
se lleva a cabo con la ayuda de un aparato “Dimple Grinder” (Gatan: mod. 
656). Se hace por una cara, dejando un espesor central aproximado de 30 a 
40 µm (f). 
¾ Bombardeo iónico por las dos caras de la muestra adelgazada con iones Ar+, 
en una de las estaciones de un aparato Dual Ion Mill, marca Gatan, con dos 
estaciones criogénicas y dos controladores láser (f). Las condiciones fueron 
de 4,5 keV, 1mA y un ángulo de 15o respecto al plano de la muestra en la 
mayoría de las preparaciones para XTEM. 
Para las muestras preparadas para visión planar, la figura 3. 4 muestra de modo 
esquemático los pasos se siguen en la preparación de muestras electrón-transparentes, 
donde se utilizó el siguiente protocolo: 
¾ Corte circular de la muestra carburizada, utilizando una cortadora de discos 
ultrasónica (Gatan: mod. 601) y polvo de SiC en suspensión acuosa (a). 
¾ Adelgazamiento mecánico a espesor de 80 µm por la cara no activa (b). 
¾ Lijado preferente por rotación (“dimpling”), mediante el giro perpendicular 
de una rueda de cobre sobre la muestra centrada, utilizando pasta de 
diamante de 3 µm de diámetro y pulido posterior con una rueda de paño 
“Dimple Grinder”, actuando del mismo modo y utilizando pasta de diamante 
de 1 µm por la cara no activa, dejando un espesor central de 30-40 µm (c). 
¾ Bombardeo iónico por la cara no crecida de la muestra adelgazada con iones 
Ar+, utilizando el aparato Dual Ion Mill, marca Gatan, con dos estaciones 
criogénicas y dos controladores láser. Las condiciones fueron de 4,5 keV, 
1mA y un ángulo de 10-15o respecto al plano de la muestra en la mayoría de 
las preparaciones para PVTEM (d). 
¾ Alternativamente al bombardeo iónico, a veces se han efectuado ataques 
químicos por la cara no crecida de la muestra adelgazada. El atacante 
químico utilizado es la mezcla (5% HF-95% HNO3)14, que ataca al Si pero 
no al SiC. 
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Fig. 3. 3. Esquema de la preparación de muestras para XTEM 
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En TEM se puede trabajar en dos modos de imagen; en condiciones de campo brillante 
(BF), haciendo pasar el haz transmitido a través de la apertura de objetivo, o evitándolo, en 
cuyo caso se habla de campo oscuro (DF). En las imágenes de BF la imagen del objeto es 
oscura sobre un fondo brillante, si la imagen se forma con el haz transmitido que no ha 
sufrido dispersión (figura 3. 5 (a)). Alternativamente, en DF sólo los electrones dispersados 
se incluyen en la imagen y ésta aparece brillante sobre un fondo oscuro. 
En el caso de muestras cristalinas, si el plano focal de la lente objetivo se hace 
coincidir sobre la pantalla, se obtiene un diagrama de difracción (figura 3. 5 (b)) formado 
tanto por el haz transmitido como por los difractados. Para conseguir que los haces 
difractados alcancen la pantalla, se retira el diafragma de la lente objetivo. Los diagramas 
de difracción de área seleccionada (SAED) son el resultado que provoca una pequeña área 
de la muestra. 
 
Fig. 3. 5. Modos de formación de la imagen: (a) imagen formada con el haz transmitido (BF); (b) 
SAED. (M: muestra; LO: lente objetivo; DLO: diafragma lente objetivo; DSA: diagrama de 
selección de área; LI: lentes intermedias; LP: lente proyectora; y P: pantalla). 
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3.2.2. Modo de Imagen. 
La técnica de campo brillante con el diafragma de la lente objetivo centrado en el eje 
óptico del microscopio es la modalidad más simple de uso del microscopio. La misión del 
diafragma o apertura es impedir el paso de los electrones dispersados bajo ángulos muy 
grandes. La imagen aumentada producida por la lente objetivo se llama la primera imagen 
intermedia I1. Ésta sirve como objeto para la primera lente intermedia o difractora que 
produce una segunda imagen I2. Las restantes lentes intermedias y las proyectoras producen 
la imagen final en la pantalla fluorescente. 
En el modo de campo oscuro, el haz transmitido se intercepta en el plano focal de la 
lente objetivo. Existen diferentes maneras de realizar las técnicas de BF. El método de 
desplazamiento de la apertura (figura 3. 6 (a)) tiene el inconveniente de que los electrones 
dispersados pasan a través de la lente objetivo fuera del eje óptico, lo que aumenta el efecto 
de la aberración esférica. El modo más frecuente es en el que se inclina la iluminación de 
forma que el haz difractado utilizado para formar la imagen pasa por la apertura centrada en 
el eje óptico (figura 3. 6 (b)). La tercera posibilidad en DF consiste en colocar un obstáculo 
al paso del haz transmitido como se muestra en la figura 3. 6 (c). Las micrografías de 
campo oscuro necesitan un tiempo de exposición mayor porque la intensidad del haz 
difractado es más débil que la del transmitido, pero a cambio permiten obtener información 
complementaria de las imágenes tomadas en BF. 
 
Fig. 3. 6. Formación de la imagen en DF: (a) desplazamiento del diafragma; (b) inclinación del haz; 
(c) obstáculo central al haz. (M: muestra; LO: lente objetivo; DLO: diafragma LO; e I: imagen). 
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Modo de dos haces y de haces débiles (WB) 
El método de observación de haz débil consiste en formar una imagen de un defecto 
mediante un haz difractado (ghkl) de primer orden. En condiciones cinemáticas de 
observación, el cristal está orientado respecto al haz incidente de tal manera que las 
intensidades de todos los haces difractados de bajo orden son débiles en relación con la 
intensidad del haz transmitido. Las condiciones dinámicas de observación corresponden a 
situaciones en las que el cristal está orientado de tal modo que la intensidad de algunos 
haces difractados es considerable en comparación con la del haz transmitido. 
La llamada condición de dos haces corresponde a la condición dinámica de 
observación en donde, además del haz trasmitido, sólo un haz difractado presenta una 
intensidad fuerte. Estas condiciones de difracción se logran observando sobre la pantalla el 
diagrama de difracción de la zona deseada del cristal, al tiempo que la muestra se inclina 
y/o rota respecto al haz incidente, hasta que aparecen más fuertemente excitados las 
intensidades del haz transmitido y las correspondientes a las familias n x (ghkl) de un haz 
difractado. En esta condición llamada de fila sistemática se buscan las condiciones en la 
que se exciten concretamente el haz transmitido y el “spot” correspondiente al haz 
difractado (+g). Si se toma con la apertura de objetivo el haz transmitido, esta condición se 
llama de BF de dos haces. 
Si en estas condiciones de difracción de dos haces el haz difractado corresponde a una 
reflexión de primer orden (hkl), su reflexión simétrica -(hkl) aparecerá muy poco excitada. 
La imagen de campo oscuro formada con este haz débil, previamente alineado con el eje 
óptico es una de las llamadas condición de haces débiles o “weak beam” (WB); mientras 
que la condición de dos haces en campo oscuro requiere el alineamiento previo del haz 
reflejado con el eje óptico y la selección con la apertura, de la reflexión (-g) previamente 
excitada. 
Estas imágenes suministran una mejor resolución del campo de deformación de los 
defectos que las imágenes convencionales en DF o BF, aunque debido a la poca intensidad 
del haz empleado en WB, se necesitan largos tiempos de exposición (entre 10 y 60 s) para 
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Microscopía Electrónica de Transmisión de Alta Resolución (HRTEM) 
Cuando se permite que varios haces difractados atraviesen la apertura de la lente 
objetivo, la imagen obtenida contiene más información, pero es más difícil de interpretar. 
Estas imágenes de muchos haces podrían llamarse “imágenes estructurales” porque el 
contraste de la imagen se puede interpretar directamente en función de la estructura 
cristalográfica de la muestra. De esta manera se puede observar la verdadera distribución de 
las columnas atómicas y de los átomos en los defectos de un cristal si se obtienen imágenes 
bidimensionales (2D) o al menos de alguna familia de planos atómicos (franjas), 
correspondientes a una reflexión de primer orden cuyo espaciado sea mayor que la 
resolución alcanzable por el microscopio. 
Para una correcta interpretación de las micrografías experimentales de alta resolución, 
(imágenes de HREM), es esencial comparar las imágenes experimentales con las obtenidas 
por simulación en ordenadores o estaciones de trabajo, utilizando los métodos más 
extendidos denominados de multicapas (“multislice”)16,17,18 desarrollado por Cowley-
Moodie, la formulación de ondas de Bloch19,20,21 u otras aproximaciones. El haz incidente 
sobre la muestra genera una función de onda objeto, φ0, en la superficie de salida de la 
muestra, una vez que los electrones han sido trasmitidos a través de la muestra. Las 
distintas aproximaciones sirven para calcular esta función φ0. 
Las muestras que se emplean en este tipo de observaciones deben ser muy delgadas 
para evitar complicados efectos de interferencia de las ondas electrónicas procedentes de 
puntos próximos. Para trabajar en HREM, un eje del cristal debe estar alineado en relación 
al haz incidente con una exactitud de 2-3 milirradianes para conseguir una proyección de la 
estructura cristalina que sea reconocible, para lo que es necesario un goniómetro de doble 
inclinación muy preciso. 
Efecto Moiré 
Los diagramas de Moiré se producen cuando se superponen dos conjuntos de líneas 
paralelas; los dos conjuntos se diferencian por la separación entre las líneas o bien por estar 
ligeramente inclinados uno con respecto al otro. Los espaciados del conjunto del fondo (d1) 
y del conjunto que se superpone (d2) están relacionados con el espaciado del nuevo 
contraste de Moiré (D) y con el ángulo que están girados los dos conjuntos de líneas uno 
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con respecto al otro (α). A la vez, el ángulo que forma el nuevo conjunto de franjas de 
Moiré respecto al conjunto de líneas del fondo se define como (β). La figura 3. 7 
esquematiza el efecto Moiré y presenta los parámetros implicados en el mismo. 
(  
 
Fig. 3. 7. Analogía óptica que demuestra la formación de los diagramas de Moiré por dos redes 
superpuestas. (a) redes paralelas donde α=0; (b) redes giradas donde α≠0. 
Como veremos posteriormente, en algunas de nuestras imágenes experimentales de 
HREM, los planos cristalinos de dos cristales diferentes superpuestos actúan como estos 
conjuntos de líneas, incluso cuando las periodicidades de las dos redes están por debajo del 
límite de resolución del microscopio. En estos casos, por medio de la medida de ángulos y 
distancias entre los contrates de Moiré, es posible calcular indirectamente parámetros 
reticulares, ángulos de giro entre redes y otros datos de interés con suma precisión 
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3.2.3. Modo de difracción. 
Los diagramas de difracción proporcionan información sobre la orientación y 
estructura de un cristal, suponiendo que un haz de electrones paralelo incide sobre un cristal 
con un ángulo adecuado para que se satisfaga la ley de Bragg, para un espaciado entre 
planos dhkl. La ley de Bragg será brevemente descrita en el subapartado 3.4.2. sobre 
difracción de rayos X. En la columna del microscopio, el haz difractado forma un ángulo 
2θ con el haz incidente y si la pantalla fluorescente o la película fotográfica están situadas a 
una distancia L del cristal, la marca de la difracción estará desviada respecto al haz 
transmitido en una distancia R, de forma que R=L tang2θ = 2θ (ya que θ es un ángulo 
pequeño). 
La geometría de la difracción se presenta en la figura 3. 8. El diagrama de difracción 
está formado por los puntos de corte de los haces difractados y trasmitido con el plano de la 
pantalla. Combinando esta relación con la ley de Bragg, se obtienen que para n=1, d=λL/R. 
Por lo tanto si se extraen datos de los diagramas de difracción de electrones de área 
seleccionada (SAED), se pueden conocer λ, L y R de una zona delimitada de la muestra y 
determinar indirectamente los espaciados dhkl (y además identificar cada punto del 
diagrama por los índices (hkl) de los planos que los originan). La distancia L del cristal a la 
pantalla recibe el nombre de longitud de cámara y λL es la constante de cámara. La 
posibilidad de combinar la difracción de electrones con los distintos modos de formación 
de imagen es la característica más importante del microscopio de transmisión en el estudio 
de la red cristalina y sus defectos. 
Debido a la fuerte interacción de los electrones con la materia, la difracción de 
electrones se diferencia de la de rayos X en que: (i) es posible obtener diagramas de 
difracción de áreas incluso del orden los 10 nm y (ii) no se debe cumplir exactamente la ley 
de Bragg para que se transmita una amplitud significativa de los haces difractados. Un haz 
paralelo y monocromático de rayos X incidiendo sobre un cristal de unos 100 µm 
normalmente no excita un solo haz difractado y generalmente hay que recurrir a la rotación 
del cristal, mientras que los típicos diagramas de SAED paralelos a un eje de zona 
realizados con un haz paralelo en un cristal suelen contener unas 100 reflexiones22. 
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Fig. 3. 8. Geometría de la cámara de difracción. 
Cuando el haz de electrones atraviesa un cristal, el mayor porcentaje de los electrones 
no pierde energía y son dispersados elásticamente. Sin embargo, aquellos electrones 
dispersados inelásticamente que después se difractan elásticamente con los planos del 
cristal dan lugar a líneas o diagramas de Kikuchi que en la práctica se utilizan como 
carreteras para llegar a ejes de zona concretos. Aunque se habla de iluminación paralela, 
conviene recordar que en el microscopio electrónico los electrones siguen realmente una 
trayectoria helicoidal23. 
Tipos de diagramas de difracción de electrones 
Se pueden realizar tres tipos generales de diagramas de difracción de electrones: 
¾ Diagramas de anillos: Se observan cuando la muestra es policristalina, lo 
que en difracción de electrones equivale a decir, cuando el tamaño de los 
nanocristales es del orden de los 50 Å o menor. En tales casos se observan 
unos anillos de intensidad difusa cuyo radio corresponde a los espaciados 
recíprocos de las reflexiones. 
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¾ Diagramas de puntos: Son los diagramas típicos en difracción de electrones. 
Consisten en máximos bien definidos y se suelen realizar en el modo de 
selección de área (SAED). 
¾ Diagramas de discos: En este caso no consiste en máximos de difracción 
bien definidos sino en discos de difracción en cuyo interior se suele observar 
variaciones de intensidad difractada. Se han de realizar mediante la técnica 
de difracción de electrones de haz convergente (CBED) y son escasos en el 
presente trabajo de investigación. 
En los diagramas de SAED, además de poder determinar la celda unidad del cristal que 
provoca la difracción, se pueden obtener muchos más datos de interés. La presencia de 
defectos extensos desordenados en los cristales (dislocaciones, dominios de antifase, fallos 
de apilamiento, fonones, planos de macla, planos de maclado químico, etc.), en los 
diagramas de difracción, dan lugar a alargamientos de intensidad difusa en la dirección 
perpendicular a dichos defectos. Otros efectos detectables en los SAED de cristales son la 
presencia de orden a corto alcance “clusters” o de modulaciones. 
Doble difracción 
Los fenómenos de difracción doble o múltiple24 debidos a la interacción de los haces 
difractados por un cristal con otro cristal, pueden complicar enormemente la identificación 
de los puntos de difracción presentes en SAED de estructuras relativamente sencillas, como 
también ocurre en estructuras de tipo SiC/Si. Este efecto está íntimamente relacionado con 
el efecto Moiré y también suele indicar que algunos de los cristales que originan la 
difracción son muy delgados. La difracción doble se manifiesta por la presencia de puntos 
extras en torno al haz transmitido y a los haces difractados. 
El fenómeno de difracción doble queda representado en la figura 3. 9 y ocurre porque 
el haz de electrones incide sobre una composición de dos cristales. El ángulo de Bragg se 
satisface para un conjunto de planos en el cristal 1 cuyo espaciado es x1. La geometría es tal 
que los haces difractados inciden en el cristal 2 en un conjunto de planos en ángulo de 
Bragg con distintos espaciados x2. Éstos son redifractados en una dirección casi paralela al 
haz transmitido, apareciendo de esta forma los puntos extras. 
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Fig. 3. 9. Esquema de formación de la difracción doble. 
En definitiva, se originan cuatro tipos de puntos en el diagrama: (T) haz transmitido, 
(D1) haz difractado del cristal 1 a una distancia proporcional a 1/x1 del haz central, (D2) haz 
difractado en el cristal 2 a una distancia proporcional a 1/x2 del haz central y (D3) haz 
redifractado que aparecerá a una distancia proporcional a 1/x2 del haz D1. La distribución 
de puntos de difracción doble que se obtiene en un diagrama se determina usando los 
SAED característicos de cada cristal para el eje de zona determinado, de la siguiente forma: 
¾ Se superponen los dos diagramas con los puntos centrales coincidentes, 
obteniéndose el diagrama combinado de ambos cristales sin doble 
difracción. 
¾ Cada haz difractado en el cristal 1 se convierte en haz incidente para el 
cristal 2. Por tanto, para determinar la localización de los puntos de doble 
difracción, se superpone el diagrama de difracción del cristal 2 sobre el del 
cristal 1 pero con el origen de 2 desplazado hacia el punto D1 fuertemente 
difractado en el cristal 1 y se repite el proceso para todos los puntos 
difractados en el cristal 1. 
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3.2.4. Equipos de TEM y técnicas auxiliares utilizadas. 
Para los estudios realizados en el presente trabajo de investigación, han sido aplicadas 
técnicas de caracterización por TEM, utilizando un microscopio electrónico de transmisión 
marca Jeol, modelo 1200-EX operando a 120 keV, para el estudio de muestras mediante 
microscopía electrónica de transmisión por visión planar (PVTEM) y microscopía 
electrónica de transmisión de sección transversal (XTEM). Para los estudios de la muestra 
mediante microscopía electrónica de alta resolución (HREM), se ha utilizado el 
microscopio electrónico de transmisión Jeol 2000-EX operando a 200 keV. Ambos equipos 
pertenecen a la División de Microscopía Electrónica los Servicios Centrales de Ciencia y 
Tecnología de la UCA. La figura 3. 10 presenta una fotografía del equipo Jeol 2000-EX. 
Para realizar el tratamiento de las imágenes por HREM, se ha utilizado un sistema de 
adquisición de imágenes TEM que consta de una cámara CCD de barrido lento (SSC), 
marca Gatan (mod. 679/5) 515 x 512 píxeles, y software Digital Micrograph (ref. 679-
9000), acoplados al microscopio electrónico de transmisión Jeol 2000-EX. La 
digitalización de negativos de microscopía también se ha realizado asegurando una 
resolución real de hasta 4000 puntos por pulgada utilizando un escáner especial de 
negativos marca Polaroid, modelo SprintScan 120. 
Por último, se han realizado simulaciones de diagramas de difracción de electrones y 
de imágenes de microscopía electrónica de transmisión, en una estación de trabajo Silicon 
Graphics O2, para su comparación con los obtenidos experimentalmente, y se ha utilizado 
para ello el programa de simulación de imágenes de microscopía electrónica EMS (Electron 
Microscopy Simulation) del Prof. Dr. Pierre Stadelmann del Centro Interdepartamental de 
Microscopía Electrónica de la Escuela Politécnica Federal de Lausana (EPFL), en Suiza. 
Diversos programas de adquisición y tratamientos de imágenes han ayudado a realizar 
cálculos y a extraer información de interés sobre las imágenes. En concreto, se han 
utilizado filtros de transformadas de Fourier Rápidas (FFT) con dos objetivos diferentes: (i) 
para hacer filtrado y recomposición de imágenes de HREM y así conseguir mejor 
resolución de detalles y corrección de defectos; y (ii) para realizar medidas indirectas de 
parámetros reticulares y ángulos implicados en las estructuras de cristales, incluso con 
mayor precisión que realizando medidas directas sobre micrografías de HREM. 
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Fig. 3. 10. Microscopio electrónico de transmisión Jeol 2000-EX, que opera a 200 keV para realizar 
experimentos de TEM y HREM. 
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3.3. ESPECTROSCOPÍA DE INFRARROJOS POR TRANSFORMADA DE 
FOURIER (FTIR) 
3.3.1. Metodología en FTIR. 
La espectroscopía de infrarrojos por transformadas de Fourier es la alternativa común 
a la espectroscopía de infrarrojos tradicional. La espectroscopía de infrarrojos por 
transformada de Fourier (FTIR) es una herramienta cómoda y bien conocida que permite 
hacer un buen diagnóstico de las vibraciones de redes de compuestos cristalinos o de 
moléculas por medio del examen de datos mostrados en forma de espectros que contienen 
picos característicos de las vibraciones del enlace entre dos átomos. 
La parte esencial de un espectrómetro de FTIR es el interferómetro que funciona de la 
forma que se describe a continuación: la luz infrarroja emitida por una fuente se dirige a un 
divisor de haz (“beam splitter”) que permite pasar la mitad del haz y refleja la otra mitad. 
Los dos haces se reflejan por espejos a una distancia L y vuelven al divisor de haz tras 
recorrer una distancia del doble de L. Uno de los espejos puede desplazarse hacia atrás y 
adelante una distancia x, y por tanto unos de los haces recorre una distancia 2(L+x). De esta 
forma, cuando las dos mitades del haz se recombinan de nuevo en el divisor de haz, tendrán 
una diferencia de camino óptico de 2x y como son espacialmente coherentes, se produce un 
patrón de interferencia. El haz que sale del interferómetro pasa a través de la muestra o se 
refleja en la superficie de la misma, dependiendo de la configuración de medida, antes de 
ser focalizado hacia el detector. La intensidad media en el detector genera el interferograma 
producido por la combinación de los dos haces de luz IR, al interferir constructivamente o 
destructivamente en función del desplazamiento x. La interferencia de los dos haces será 
constructiva cuando la diferencia de camino óptico sea un múltiplo entero de la longitud de 
onda (2x = nλ). 
La dependencia de I (x) como una función del desplazamiento del espejo, donde ν = 
1/λ es el número de onda y S(ν) es la intensidad de la línea monocromática para ν, es: 
I(x) = S(ν) cos (2πνx) 
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Una vez tomada la medida de I(x), se convierte en un espectro por medio de la 
transformada de Fourier (FT). Para ello el interferograma, I(x), se muestra discretamente en 
N puntos equidistantes, usando la transformada de Fourier discreta (DFT): 





donde se han reemplazado las variables continuas x y ν por n ∆x y k ∆ν, respectivamente. 
La relación entre el espaciado del espectro ∆ν y el espaciado de muestreo ∆x viene dado 
por la expresión 
∆ν = 1/(N ∆x) 
En la práctica, la ecuación que utiliza los sumatorios no se suele utilizar directamente 
porque es muy redundante. En su lugar se utiliza la transformada rápida de Fourier (FFT), 
para reducir el tiempo de cálculo en el ordenador, lo que supone que el número de puntos 
de muestreo N en el interferograma, no puede ser elegido libremente. Por ejemplo 
utilizando el algoritmo de Cooley-Tukey (habitual en FTIR), N debe ser una potencia de 
dos. 
Para obtener un espectro de FTIR, primero se mide un interferograma sin muestra en el 
camino óptico del haz, o con una muestra de referencia (blanco) que genere el fondo o 
“background”. Más tarde se calcula su transformada de Fourier y se obtiene el espectro de 
referencia R(ν). Se obtiene el interferograma con la muestra en el camino óptico del haz y 
de nuevo se transforma por Fourier obteniéndose el espectro de la muestra S(ν) que será 
similar al de referencia salvo que tendrá menos intensidad en aquellos números de onda 
donde la muestra absorbe. Para obtener el espectro de transmitancia, T(ν), se calcula de la 
forma T(ν)=S(ν)/R(ν). Los equipos disponen de accesorios para realizar medidas tanto en 
modo transmisión como en reflexión a diferentes ángulos de incidencia. 
La ventajas de la técnica de FTIR son la exactitud en el número de onda obtenido, la 
buena resolución y que todas las frecuencias llegan simultáneamente a la muestra y al 
detector, a diferencia de los espectros convencionales en los que el espectro se mide 
directamente registrando la intensidad para cada número de onda, seleccionando uno tras 
otro con un monocromador25. 
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3.3.2. Análisis de los espectros de reflectancia (R-FTIR). 
En nuestros experimentos de FTIR todos los espectros fueron tomados de la forma 
definida como reflectividad de incidencia normal o reflectancia y posteriormente se 
ajustaron usando fórmulas que relacionan la reflectividad con el índice complejo de 
refracción y la función compleja de constante dieléctrica. Las muestras de material 
monocristalino o policristalino deben disponer de una cara suficientemente pulida para que 
su reflectividad pueda ser medida experimentalmente. 
La información principal que se puede obtener del estudio de los espectros infrarrojos 
de reflexión de redes de compuestos semiconductores son las frecuencias de los modos 
ópticos transversal (TO) y longitudinales (LO) del fonón para vibraciones de alta longitud 
de onda. Estas frecuencias particulares son de especial interés ya que pueden utilizarse para 
calcular cuantitativamente parámetros de carga efectiva y carácter polar de diferentes 
compuestos. Este grado de polaridad se puede relacionar con la movilidad de portadores 
libres de semiconductores en ciertos rangos de temperatura. 
Existen muchos métodos que pueden emplearse para determinar las constantes ópticas 
de la reflectividad medida en una muestra y los más comunes requieren que la medida del 
espectro de reflexión se mida en un amplio rango espectral y a incidencia normal o cercana. 
Seguidamente se tratan de ajustar los datos a fórmulas de dispersión clásica que tienen en 
cuenta la absorción de la red, por ejemplo utilizando la aproximación clásica del oscilador 
simple. Alternativamente, el cálculo directo de las constantes ópticas se puede obtener 
utilizando el análisis de los datos por la transformada de Kramers-Krönig que requiere 
mucha precisión en cómo se adquiere el espectro y que se suele utilizar en espectros muy 
complejos. 
En nuestros espectros, se determinan las constantes ópticas de la reflectividad medida 
usando un modelo de oscilador clásico de dispersión. La reflectividad (R) de la radiación 
que incide normalmente en una rodaja semiinfinita de un material semiconductor 
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donde n es el índice de refracción ordinario y k es el coeficiente de extinción. En analogía 
con la situación de un medio no absorbente donde n=ε1/2 (siendo n y ε números reales), 
considerando un medio absorbente, las constantes n y k en términos del índice de refracción 
complejo ε  = ε1– iε2 se definen como: 
n2-k2 = ε1 ; 2nk = ε2 
Para deducir la relación entre la constante dieléctrica compleja (w) y las frecuencias de 
longitud de onda lejanas es conveniente emplear un modelo que tenga uno o más 
osciladores armónicos amortiguados. Para un cristal cúbico biatómico como el SiC, se 
pueden utilizar macroscópicamente las siguientes ecuaciones armónicas de aproximación26, 




























γε−ε==ε ∞  
En estas ecuaciones, w0 es una frecuencia de resonancia característica que se asocia a 
la frecuencia transversal óptica de los fonones de alta longitud de onda (TO), ε0 es la 
constante dieléctrica estática o de baja frecuencia medida a una frecuencia menor que w0 y 
ε∞ es la constante dieléctrica de alta frecuencia medida a una frecuencia mayor que w0. El 
parámetro γ es el factor o coeficiente amortiguante “damping” que se introduce para cada 
caso y ε (w) está en función de la frecuencia reducida (w/w0). 
La característica dominante de los espectros R-FTIR es una región de alta reflexión 
que se extiende de w0 a w1, donde w1 corresponde a la frecuencia longitudinal (LO) de los 
fonones de alta longitud de onda y que sigue la siguiente relación27: 
(w1/w0)2= ε0 / ε∞ 
De esta forma, el problema se reduce al ajuste de los datos experimentales en función 
de los parámetros w1, w0, ε0, ε∞ y γ. Las cuatro primeras variables no son independientes y 
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están relacionadas por la ecuación anterior. Normalmente, el valor de ε∞ se puede obtener 
del dato del índice de refracción en una región de alta frecuencia apropiada (ε∞=n2)28 y  ε0 
también podría obtenerse directamente de datos tabulados. No obstante, la dispersión de 
portadores libres a baja frecuencia previene de usar técnicas estándar de adquisición de 
constantes dieléctricas y el valor  ε0 se obtiene generalmente del ajuste del espectro de 
reflexión. Para elegir los mejores datos de ajuste, los primeros valores de “salida” se fijan 
sabiendo que la mayor reflectividad (banda comúnmente llamada de “Reststrahlen”) se 
encuentra entre w0 y w1 y se estiman por inspección visual, aunque los mejores parámetros 
se facilitarán por cálculos computacionales como el desarrollado en nuestro grupo con la 
colaboración del Prof. Dr. José Ramírez Labrador del Departamento de Matemáticas de la 
Universidad de Cádiz. Las expresiones de constantes ópticas deducidas de esta forma 
también pueden extraerse de espectros de transmisión bajo ciertas condiciones. El máximo 
en ε2(w) está cerca de w0, que corresponde a una banda de absorción pronunciada. Estas 
bandas de fuerte absorción cerca de w0 también se pueden observar en los espectros de 
transmisión o reflexión de capas muy delgadas si las medidas se hacen a incidencia oblicua, 
y también se puede revelar el valor de w1. 
En nuestros experimentos, los espectros de reflexión experimentales se comparan con 
los espectros de reflexión calculados mediante el ajuste de los datos experimentales al 
oscilador simple de dispersión, llegándose a resultados satisfactorios tras la comparación de 
las curvas experimentales y calculadas. Los mejores resultados de los análisis por 
ordenador llevan a valores de ν 0, ν 1 y γ donde ν = w/2πc (cm-1) y c es la velocidad de la 
luz. Las frecuencias ν 0 y ν 1 se pueden deducir relativamente bien aunque a veces es difícil 
de establecer un buen valor de γ porque este parámetro depende, más que de una medida 
precisa, del máximo de reflectividad. En un cristal ideal, γ/w0 será muy pequeño y en un 
cristal real, la mayor contribución al valor de γ/w0 se atribuye a anarmonicidad mecánica. 
Cabe esperar valores de γ/w0 menores de 0,01 cuando w0=2πcν 0. Es posible calcular 
indirectamente el valor de cargas efectivas en el material analizado por R-FTIR. En el caso 
concreto de capas SiC/Si se ha concluido que la intensidad y la forma de la banda 
“Reststrahlen” se relacionan con el nivel de dopado (inclusiones metálicas), la distribución 
de estos dopantes en granos y bordes, y la presencia de huecos en las estructuras29. 
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3.3.3. Equipos de FTIR utilizados. 
Los espectrómetros FTIR utilizados en los experimentos son: 
¾ Equipo de FTIR Bruker IFS 66v que se presenta en la figura 3. 11, que pertenece 
al Laboratorio de Microelectrónica de la UAM dirigido por el Prof. Dr. Juan 
Piqueras Piqueras. Como puede verse en la figura, el control de la electrónica y la 
toma de medidas automatizadas se manejan mediante un software (OPUS) bajo 
OS2 en un PC, que permite el tratamiento matemático de los espectros. 
¾ Equipo de µ-FTIR Nicolet Impact 410 asociado a un microscopio FTIR IR Plan 
Advantage, que se presentan en la figura 3. 12. Los espectros se han manipulado 
con el software (OMNIC 5.1) también desarrollado por Nicolet Instrument 
Corporation. El equipo pertenece al grupo “Simulación, caracterización y 
evolución de materiales” de la UCA dirigido por el Prof. Dr. Joaquín Martín 
Calleja y las medidas se desarrollaron con la colaboración de la Prof. Dra. 
Concepción Fernández Lorenzo. 
Con estos espectrómetros se consiguen resoluciones en frecuencia mayores que 0,1 
cm-1, dependiendo del rango espectral en el que se tome la medida. El rango espectral 
utilizado para realizar las medidas ha estado comprendido entre 400 y 7000 cm-1, y 
generalmente se han usado resoluciones de 4 cm-1, trabajando de 1 a 32 cm-1. 
 
Fig. 3. 11. Espectrómetro FTIR Bruker IFS 66v. 
 
Fig. 3. 12. Espectrómetro FTIR Nicolet Impact 410 y microscopio FTIR IR Plan Advantage. 
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3.4. OTRAS TÉCNICAS COMPLEMENTARIAS 
Las siguientes técnicas de caracterización no han sido utilizadas de modo sistemático 
en el análisis de las muestras estudiadas en la presente Tesis, pero en ocasiones, han 
formado parte esencial o complementaria del análisis de algunos grupos de muestras. En 
muchas ocasiones, se trata de técnicas de caracterización propias del resto de los grupos de 
investigación que han colaborado en este trabajo, y han ayudado a conseguir estructuras 
optimizadas tras el crecimiento de muchas de las muestras semiconductoras expuestas. Por 
esto, se presentan brevemente las metodologías que de algún modo han soportado y han 
ayudado a completar y comprender los resultados obtenidos en el trabajo experimental. 
3.4.1. Elipsometría o espectroscopía elipsométrica (SE). 
En esta técnica de caracterización, se incide con luz polarizada sobre la superficie de 
las muestras. La luz se refleja en la muestra y un elipsómetro detecta el cambio de estado de 
polarización de la luz. Normalmente se incide a unos ángulos concretos con luz 
monocromática linealmente polarizada y tras la reflexión, la luz vuelve para ser 
elípticamente polarizada. De esta forma, las características ópticas de las capas crecidas se 
pueden estudiar en función de los cambios que tienen lugar en la polarización de la onda 
reflejada, si los parámetros que caracterizan al ambiente del sustrato y del haz son 
conocidos. El hecho de que la elipsometría mida la polarización, más que la intensidad, 
hace que tenga alta precisión, ya que dificultades experimentales como las causadas por 
fluctuaciones en la intensidad de la fuente o efectos de dispersión de luz en superficies, no 
influyen demasiado. La capacidad de medir directamente cambios de fase hace que tenga 
gran sensibilidad a la presencia de capas delgadas sobre superficies reflectantes e incluso 
permite el cálculo de espesores promedio del orden de centenas de monocapas30. 
La manipulación y medida de la polarización para muchos elipsómetros se obtiene 
utilizando los elementos ópticos mostrados en la figura 3. 13 (a); una fuente, un 
monocromador y un colimador consiguen un flujo paralelo y monocromático y al reflejarse 
la luz, un analizador determina la polarización del flujo y la señal eléctrica resultante se 
recoge en un detector. Considerando la propagación y la polarización de la luz en un medio 
uniforme e isotrópico en función de la constante dieléctrica compleja y con la formulación 
ya introducida, se llegan a ecuaciones complejas que serán utilizadas para ajustar la señal 
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de la luz reflejada a modelos matemáticos de sistemas tipo aire/epitaxia/sustrato (figura 3. 
13 (b))31. Las medidas de elipsometría recogidas en este trabajo se efectuaron en un equipo 
elipsómetro espectroscópico de fase modulada, modelo Uvisel, marca Jobin Ybon. 
 
 
Fig. 3. 13. (a) Esquema de un elipsómetro; (b) Reflexión de la luz en un sistema aire/capa/sustrato. 
3.4.2. Difracción de Rayos X (XRD). 
La difracción de rayos X (XRD) es una técnica que permite investigar la estructura 
fina de un material. Los primeros experimentos hechos por Laue en 1912 revelaron la 
estructura de cristales en masa y hoy en día el método se puede utilizar no sólo para 
determinar la estructura de epicapas, sino además la composición de compuestos ternarios o 
la distribución de tensiones en sistemas de capas heteroepitaxiales. 
La difracción es debida a la existencia de ciertas relaciones de fase. Dos rayos están 
completamente en fase cuando sus diferencias de camino óptico son iguales a cero o un 
número entero de longitudes de onda. Esta condición de reflexión especular eficiente se 
cumple en la ley de Bragg32, que responde a la ecuación 2dsenθ = nλ; donde d es la 
distancia entre los planos de la red cristalina, θ es el ángulo de Bragg que se mide entre la 
dirección del haz incidente y el plano de red considerado y n es un número entero. 
Como el ordenamiento atómico es el mismo en todos los planos considerados, la 
condición de Bragg depende del espaciado entre cada plano pero no del ordenamiento 
atómico entre éstos. La condición básica de que nλ>2d se satisface para que se obtenga 
reflexión, cuando θ es menor que la unidad. Estos espaciados entre planos son del orden de 
3 Ǻ o menores, lo que implica que λ no puede ser mayor de aproximadamente 6 Ǻ. Por otro 
lado, si λ es mucho menor que d, los ángulos de difracción θ son muy pequeños para ser 
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convenientemente medidos. Todas estas consideraciones pueden ser transformadas desde el 
espacio real al recíproco como ocurre en la difracción de electrones. 
Cuando ocurre el fenómeno de difracción de rayos X, otros haces incidentes se desvían 
en un pequeño ángulo ε del ángulo de Bragg θ y contribuyen a que la intensidad del haz 
difractado, que tiene un máximo en θ, no sea cero entre los ángulos (θ−ε) y (θ+ε). La forma 
típica de una banda en un espectro o diagrama de difracción de rayos X, tiene una anchura 
β1/2 a una intensidad igual a la mitad de máximo de intensidad (FWHM), que aumenta a 
medida que disminuye el espesor del cristal y que también da una medida de la calidad 
cristalina de la muestra sometida a estudio. 
En nuestros experimentos, algunas muestras se sometieron a XRD de alta resolución 
(HRXRD) en: (i) un difractómetro Siemens D-5000, que consta de una fuente de rayos X 
rotatoria, goniómetro, monocromador, rendijas y detectores, perteneciente al equipo del 
Prof. Dr. J. Piqueras de la UAM; (ii) un difractómetro Bede Scientific Instruments, modelo 
D3, del Departamento de Tecnología Electrónica de la Universidad Politécnica de Madrid. 
Estas medidas las realizó el Dr. Alfredo Sanz Hervás. 
3.4.3. RHEED. 
En esta técnica de difracción de electrones, se dirige un haz de alta energía (3-100 
keV) a la superficie de una muestra con un ángulo de incidencia rasante. Los electrones se 
difractan en función de la estructura cristalina de la muestra y a continuación se proyectan 
en una pantalla montada en frente del cañón de electrones. Los diagramas de difracción 
resultantes son una serie de bandas cuyas distancias son una indicación del tamaño de la 
celda unidad de la red del semiconductor en superficie. A pesar de la alta energía del haz de 
electrones, el pequeño ángulo de incidencia asegura que la señal sea específicamente de la 
superficie. Si una superficie es atómicamente plana, lo común es obtener patrones RHEED 
de líneas afiladas. A medida que la superficie es más rugosa, el diagrama de RHEED 
obtenido es más difuso y las oscilaciones que tienen lugar, llevan a interpretar la 
evaporación de un material sobre una superficie. La técnica de RHEED es particularmente 
utilizada en crecimientos MBE y las medidas se suelen realizar “in situ” durante el 
crecimiento. En textos básicos sobre crecimiento MBE se puede encontrar información 
mucho más detallada sobre esta técnica31. 
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En este capítulo se muestran los resultados obtenidos tras la caracterización de obleas 
de Si sometidas a procesos de implantación iónica y posterior recocido. Tras una 
descripción detallada de las características más importantes de cada una de las muestras 
sometidas a caracterización, se revisan y discuten los fenómenos que tienen lugar en estas 
estructuras y se confrontan con la literatura actual. Finalmente, se listan las aportaciones y 
conclusiones de este trabajo. 
Los hallazgos más destacados en esta investigación se pueden resumir en la aparición 
de estructuras de capas enterradas y en superficie, en los sustratos de Si, que en ocasiones 
poseen inclusiones cristalinas de compuestos con una interesante disposición física en la 
red cristalina y con atractivas propiedades semiconductoras. Además se justifica el uso de 
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4.1. COMPORTAMIENTO DE LAS MUESTRAS DE SILICIO IMPLANTADAS A 
BAJA TEMPERATURA (BT) 
4.1.1. Muestra implantada con N y recocida: A. 
Las imágenes de XTEM de las preparaciones de esta muestra, exhiben tres capas bien 
diferenciadas y etiquetadas como A1, A2 y A3 en la figura 4. 1. Estas capas tienen un 
espesor medio medido de 50 nm para A1, 30 nm para A2 y 20 nm para A3. Los 
difractogramas de electrones (SAED) que se registraron para una región que abarca todas 
las capas en conjunto muestran la presencia de Si cristalino. Para los diagramas de SAED 
registrados para cada capa aisladamente, se deduce que en la capa A1 la única presencia 
cristalina es la de Si policristalino, que la capa A2 está compuesta de una fase amorfa en su 
mayoría y que la capa A3 posee un alto contenido de maclas dentro del Si monocristalino. 
Además, en las capas A2 y A3 se detectan formaciones cristalinas de las fases α y β del 
compuesto Si3N4 cuyos planos cristalinos están desorientados aleatoriamente respecto a los 
planos (111) del sustrato del Si. 
 
Fig. 4. 1. Micrografía de XTEM de la estructura de capas de la muestra A. 
La figura 4. 2 muestra un diagrama de SAED donde son visibles los puntos de 
difracción correspondientes a los granos de Si altamente desorientados que constituyen la 
capa A1 y a los policristales incluidos dentro de una matriz amorfa en la capa A2. La 
naturaleza policristalina y amorfa de estas capas también ha sido confirmada mediante 
estudios de HREM. El diagrama de SAED de la figura 3 fue registrado en la capa A3 
tomando a la vez una pequeña zona de la capa A2. Los puntos de difracción más intensos en 
el diagrama son debidos a la matriz de Si (111) de la capa A3 y los puntos de difracción 
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situados a distancias de 1/3 y 2/3 de las distancias entre estos puntos principales son 
originados por la naturaleza maclada de esta región más profunda (capa A3). En el mismo 
diagrama de la figura 4. 3 hay otras señales de difracción rodeadas con un círculo. El punto 
etiquetado como "α” corresponde a α-Si3N4, al espaciado reticular de 0,208 nm, asociado 
al espaciado entre los planos cristalinos (331). La difracción etiquetada como "β” 
corresponde a β-Si3N4, al espaciado reticular de 0,218 nm, asociado a uno de sus planos 
cristalinos (021) o (22 1). El resto de los puntos marcados con el círculo y que no figuran 
etiquetados indexaron también para policristales de nitruro de silicio estequiométrico, pero 
no fue posible hacer la distinción entre sus naturalezas α o β, debido al error asociado a la 
precisión de la técnica. Por último, el resto de los puntos en este diagrama de SAED 
corresponden a Si policristalino. 
 
Fig. 4. 2. Diagrama SAED de las capas A1 y A2 registrado a lo largo del eje de zona [1 1 0] del Si. 
 
Fig. 4. 3. Diagrama SAED de la capa A3 cerca de la región A2 en eje de zona [1 10] del Si. 
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Las imágenes de alta resolución (HREM) de la intercara A2/A3 y dentro de la capa 
amorfa A2 han sido registradas cuidadosamente para así poder detectar la disposición y las 
principales características de las fases de Si y Si3N4, que ya confirmábamos con el análisis 
de los SAED. La presencia poco usual de cristales de nitruro dentro de la capa amorfa fue 
intuida con anterioridad por el carácter débil de sus puntos de difracción. Esta circunstancia 
no permitió la visualización de ninguno de estos granos aislados dentro de la matriz 
amorfizada. No obstante, sí se han detectado algunos granos de Si dentro de A2 cerca de la 
intercara abrupta A2/A3, como los que se muestran en la imagen de HREM en sección 
transversal de la figura 4. 4. Estas inclusiones de Si tienen formas irregulares y están 
orientadas al azar respecto a la orientación del sustrato de Si. Sus dimensiones 
generalmente son menores de 10 nm en diámetro y de 50 nm2 en área ocupada en el plano. 
Las maclas están extendidas a lo largo de toda la capa A3 y también se presentan en la 
figura 4. 4 para la zona correspondiente a la capa A3. 
Fig. 4. 4. Imagen de HREM de la intercara A2/A3. El detalle muestra una inclusión de Si dispersa 
dentro de la matriz amorfa de la capa A2 y los contrastes alargados en A3 denotan planos de macla.  
La figura 4. 5 muestra una imagen de HREM de la zona maclada de la región A3 y una 
ampliación de un detalle de la misma, que muestra una micromacla rotada 90o en sentido 
antihorario, en su parte derecha. En algunas maclas analizadas se observa un 
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desplazamiento en el plano de macla en la dirección [111]. Tales desplazamientos podrían 
asociarse a segregación de nitrógeno en la red del Si. Dentro de la región A3, además de las 
maclas, que se extienden a lo largo de toda la estructura, existen unas estructuras con 
periodicidad en la dirección [111] del Si. El periodo de esta estructura es de tres veces la 
distancia del espaciado interplanar (111) del Si y también podría asociarse a la introducción 
de N en la red del Si. En la región A3 también se observan, aunque de forma bastante 
dispersa, formaciones heterogéneas como la que se presenta en la imagen XTEM de la 
figura 4. 6. A partir del estudio de diagramas SAED, se determina que estas formaciones 
consisten en Si rotado 90o alrededor de la dirección [111] perpendicular a la superficie libre 
de la oblea de Si en la que se ha llevado a cabo la implantación de N. 
Por otro lado, medidas de XRD y FTIR llevadas a cabo para esta muestra aportaron 
más datos que soportan nuestros resultados experimentales desde el punto de vista de la 
existencia de fases con enlaces Si-N dentro de una estructura de multicapas1. 
Fig. 4. 5. Defectos en la red cristalina (planos de maclas) dentro de la región A3 y detalle a mayor 
aumento (derecha) de la zona recuadrada donde se muestra una micromacla. 
 
Fig. 4. 6. Formaciones heterogéneas y dispersas de inclusiones de Si rotado que aparecen de forma 
ocasional a lo largo de la zona más profunda de la región A3. 
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4.1.2. Muestra implantada con N y C y recocida: B. 
Tras la implantación de N y C a temperatura ambiente (TA) y posterior recocido de 
esta muestra durante 3 h a 1200oC, las imágenes de XTEM muestran que se originaron tres 
capas bien definidas (B1, B2 y B3 en la figura 4. 7 (a)). Los estudios de SAED y HREM 
revelan que la capa B1 consiste principalmente en Si policristalino y que la capa B2 consta 
de una estructura amorfa. Ambas capas contienen inclusiones de diferente naturaleza 
cristalina en su interior. Los diagramas de SAED registrados para la capa B3 corresponden 
a Si monocristalino. Las imágenes de campo brillante de XTEM para esta capa mostraron 
un contraste más oscuro que para las capas B1 y B2, probablemente asociado a la presencia 
de átomos de N y C disueltos en la matriz de Si. El espesor promedio para las capas 
medidas en imágenes de XTEM es de 82 nm para la capa B1, 85 nm para la capa B2 y 22 
nm para la capa B3. 
La figura 4. 7 (b) muestra un diagrama de SAED correspondiente a las tres capas en 
conjunto de la muestra B en sección transversal. En este diagrama de difracción, los puntos 
principales y ordenados son debidos a la difracción de Si monocristalino (B3) registrada a 
lo largo la dirección [1 1 0], mientras que los planos correspondientes al Si policristalino (B1) 
originan los anillos de puntos que exhibe la figura. El resto de puntos dispersos asociados a 
difracciones (de B1 y/o B2) fueron indexados considerando el espaciado interplanar de las 
fases relacionadas con la combinación de los átomos de Si, C y N puestos en juego. De esta 
forma, se han tenido en cuenta las estructuras monocristalinas de Si, SiC cúbico (politipo 
3C) y SiC hexagonal (en sus politipos más usuales 2H, 4H, 6H y 8H), Si3N4 (α y β) y C3N4 
(β). En la figura, el punto designado como “α” corresponde a α− Si3N4 para un espaciado 
de 0,179±0,003 asociado a planos (131) (con un espaciado real de 0,1770 nm) o con más 
seguridad a planos (331) (espaciado real de 0,1805 nm). El resto de los puntos circunscritos 
en la figura no pudieron ser asignados a una única fase, pero sin duda se confirmó que no 
corresponden a espaciados asociados a inclusiones de Si. Por ejemplo los puntos 
etiquetados como Xa corresponden a un espaciado reticular de 0,140±0,003 nm, que es 
asignable a diferentes planos de SiC hexagonal (2H, 4H, 6H o 8H) o a Si3N4 (α o β). 
Trabajando de este modo, se propone que Xb fue originado por 8H-SiC o por Si3N4 (α o β), 
que Xe corresponde a SiC (8H o 3C), β-Si3N4 o β-C3N4 y que Xf corresponde a 6H-SiC o 
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una de las fases propuestas para Xe. También se presentan en la figura 4. 7 (b) otros puntos 
aislados asignables solamente a la difracción de inclusiones de Si dispuestas dentro de las 
capas B1 o B2. El contraste en este SAED está invertido para permitir mejor visualización. 
  
Fig. 4. 7. Muestra B. (a) XTEM con la estructura de capas; (b) Diagrama SAED registrado en el eje de 
zona [1 1 0] del sustrato y las capas B1, B2 y B3 con detalle de puntos y anillos de difracción (derecha). 
Para las capas B1 y B2, “α”: α-Si3N4; Xa, Xc, Xd y Xe: fases desorientadas de SiC y/o Si3N4 y/o C3N4; 
Si: inclusiones policristalinas de Si. 
Las imágenes de HREM de las capas B1 y cerca de la intercara B1/B2 han permitido 
confirmar la existencia de las inclusiones que ya se detectaron en los experimentos de 
SAED. La figura 4. 8 (a) muestra una imagen de HREM de la capa B1 donde se indican la 
disposición de los planos (111) del Si y se pueden observar las franjas de Moiré que 
resultan de la superposición de los planos de las inclusiones cristalinas con los planos (111) 
del sustrato de Si. El análisis de las franjas de Moiré se efectuó con la intención de detectar 
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El pequeño giro de los granos con respecto al sustrato (α) , puede ser calculado de la 








En esta ecuación dSi representa el espaciado de los planos (111) del Si, dINCL representa 
el espaciado entre los planos de las inclusiones y DMOIRE representa el espaciado entre 
franjas de Moiré. El ángulo (α) corresponde al ángulo que están girados los planos 
detectados de las inclusiones alrededor del eje perpendicular a la superficie que forman los 
planos (111) del Si presentados en la figura 4. 8. El ángulo α está asociado al ángulo de 













Los parámetros relacionados DMOIRE y β se midieron directamente de las imágenes 
experimentales de HREM donde aparecen franjas de Moiré, tomando como referencia el 
parámetro dSi=0,3130 nm. Hay que tener en cuenta que el parámetro de la matriz de Si 
policristalino en la capa B1 para estas zonas se asume como relajado, después de haber 
comparado éste con los espaciados medidos en el Si monocristalino y relajado ubicado por 
debajo de la capa B3, lejos de la superficie que globalmente está tensada. Estos parámetros 
(DMOIRE y β) son fijados en las ecuaciones y el problema se reduce a resolver un sistema de 
dos ecuaciones con dos incógnitas de donde se extraen α y dINCL. Así, el parámetro dINCL es 
comparado con los espaciados interplanares de las posibles nuevas fases. Para una medida 
aún más precisa de los parámetros de espaciado y ángulos extraídos de las imágenes de 
HREM, se han utilizado transformadas rápidas de Fourier (FFT) en las regiones con 
contrastes de Moiré de las imágenes y el error estimado en la medida de DMOIRE fue 
±0,0500 nm y ±1º para β, teniendo una influencia en el error de los valores calculados con 
las ecuaciones de ±0,0025 nm para dINCL y de ±1º para α. En el capítulo quinto de esta 
Tesis se describe más ampliamente la forma de proceder en estos análisis. 
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Fig. 4. 8. Imagen de HREM de la muestra B. (a) Contrastes de Moiré en la capa B1 debido a la 
combinación de Si, 3C-SiC y otras fases (las flechas blancas indican inclusiones SiC, Si3N4 o C3N4). 
(b) Efecto Moiré provocado por una inclusión de β-Si3N4 cerca de B2. (c) Inclusión de Si en B2. 
De nuevo, muchas de las inclusiones no pudieron ser asignadas a una única fase 
cristalina, aunque en la mayoría de los casos se pudo confirmar que no correspondía con 
estructuras de Si policristal. Las franjas de Moiré marcadas con una flecha en la figura 4.8 
(a), así como muchas de las inclusiones detectadas en regiones similares a la mostrada, se 
deben a la presencia de SiC, Si3N4 y/o C3N4. Los contrastes de Moiré denominados “Si” en 
la figura corresponden a planos {111} de Si rotados 18o respecto a los planos {111} del 
silicio que actúa como cimiento. Para las inclusiones etiquetadas como “3C-SiC”, los 
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0,252±0,002 nm, que están rotados cerca de 7o respecto a la matriz de planos (111) del Si. 
La inclusión que se muestra en la figura 4. 8 (b) fue detectada muy cerca de la capa B2 y en 
este caso, una serie de planos con espaciados de 0,293±0,002 nm (como los (001) del β-
Si3N4) y rotados 23o, promueven el efecto Moiré mostrado, por lo que también se propone 
la existencia de β-Si3N4 en la muestra B. Las imágenes de HREM de la capa B2 muestran 
que los granos de Si están contenidos dentro de una matriz amorfa, como los mostrados en 
la figura 4. 8 (c), pero inclusiones de otras naturalezas cristalinas no han sido detectadas por 
esta técnica. Todas las inclusiones de nuevas fases detectadas en la muestra B muestran 
formas irregulares, tendiendo a formas elípticas, con tamaños desde 18 a 170 nm2. El 
tamaño medio determinado es 50 nm2. En relación con la coherencia de las nuevas fases 
con respecto a la matriz de Si, los planos detectados están casi alineados en algunos casos y 
muy rotados en otras situaciones. 
En la zona de B3 que colinda con la región B2 se encuentran rastros del daño 
acumulado y distorsiones en la red cristalina del Si producido por el bombardeo iónico. La 
figura 4. 9 muestra un diagrama de SAED tomado en una dirección paralela al eje de zona 
[1 1 0] del sustrato de Si justo en esta zona. La mayoría de los puntos ordenados responden 
a una red de Si, pero sus puntos de difracción se caracterizan por tener cierto alargamiento 
de intensidad difusa en una misma dirección, característico de la presencia de defectos 
extensos en la dirección perpendicular a la del alargamiento3. Se obtienen otros puntos de 
inclusiones policristalinas dispuestas justo en este frente de frenado del daño que es la zona 
B3/B2. 
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Las imágenes de HREM también demuestran que la mayor acumulación del daño 
sobre la red cristalina del sustrato se concentra en la zona B3 cercana a B2, debido a que es 
la zona donde se acumula la mayor concentración de especies bombardeadas. Muchas de 
las inclusiones y deformaciones de la red que se presentan en la figura 4. 10, en muchas 
ocasiones están desorientadas respecto a los planos de la red del sustrato de Si y se 
muestran dentro de recuadros. La imagen inferior de esta figura muestra con detalle uno de 




Fig. 4. 10. Inclusiones y defectos planares en zonas de la región B3. 
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4.2. COMPORTAMIENTO DE LAS MUESTRAS DE SILICIO IMPLANTADAS A 
ALTA TEMPERATURA (AT) 
4.2.1. Muestra implantada con N y C a 600oC y no recocida: C. 
A la muestra C, tras ser sometida a implantación, no se le ha aplicado ningún 
tratamiento térmico posterior. En esta muestra se produjo una mayor resistencia al 
adelgazamiento por bombardeo iónico, en comparación con las muestras A y B, en la zona 
cercana a la superficie de la preparación de XTEM. Este hecho demuestra que la zona 
implantada es de mayor dureza que la zona del sustrato no afectada por la implantación. 
Las imágenes de XTEM registradas a lo largo del eje de zona [11 0] permiten la 
visualización de tres capas diferenciadas y etiquetadas en la imagen de XTEM de la figura 
4. 11 (a) como C1, C2 y C3. El espesor medido en las preparaciones de XTEM para estas 
capas es de 26 (± 2) nm para la capa C1,  61 (±1) nm para la capa C2 y 125 (±5) nm para C3. 
Los difractogramas de electrones de las tres capas formadas en la muestra fueron 
registrados en XTEM y PVTEM, y muestran que la capa C1 consiste principalmente en 
pequeños cristales de Si incluidos en una matriz amorfa, que la capa C2 posee una 
naturaleza amorfa y que la capa C3 consiste en Si monocristalino dispuesto en la misma 
orientación que el sustrato. No obstante, el contraste oscuro que muestra la capa C3 en las 
imágenes de XTEM de campo brillante hace que esta estructura fuera catalogada como de 
distinta naturaleza que la del sustrato. Más tarde veremos que el contraste es debido a 
defectos planares y  presencia de átomos implantados. 
De esta forma, las tres capas juntas originaron diagramas de difracción de Si 
monocristalino sin más puntos extra que indicaran la presencia de otras formaciones 
cristalinas diferentes en preparaciones XTEM y PVTEM. Esto indica que ni existen 
cristales originados por la combinación del Si de la red cristalina del sustrato con los 
átomos implantados, ni policristalinidad en el mismo Si. Se efectuaron otros análisis más 
cuidadosos, capa a capa, de los SAED en preparaciones de XTEM y como se pensaba, la 
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La figura 4. 11 (b) muestra un diagrama SAED en sección transversal para la capa C1, 
que confirma que la única presencia cristalina en esta capa se debe a Si en idéntica 
orientación que el sustrato, hecho que ha sido comprobado tras la comparación con otros 
diagramas SAED tomados para el sustrato. Los registros de difracción de electrones a 
largos tiempos de exposición y de zonas amplias de la capa C2 sólo muestran el haz 
transmitido indicando la sola presencia de amorfo. En la capa C3 los diagramas de SAED 
son idénticos a los registrados en zonas más profundas del sustrato. 
 
 
Fig. 4. 11. (a) Estructuras de capas de la muestra C. (b) Diagrama de SAED registrado en la capa C1 
que indica la orientación cristalina y la naturaleza del Si ubicado en la capa más superficial. 
En las imágenes de HREM de las capas C1, C2 y de la parte menos profunda de la 
región C3, como la mostrada en la figura 4. 12, se detectan cristales de Si con la misma 
orientación y contenidos en una matriz amorfa en la zona C1. Estos cristales de la figura 
presentan franjas correspondientes a planos (111) paralelos a los planos (111) del Si del 
sustrato y regularmente adoptan formas alargadas en la dirección paralela a la superficie, 
con tamaños que oscilan entre los 20 y los 200 nm2 y longitudes que van desde algunos 
hasta decenas de nanómetros. No fue posible detectar ninguna presencia cristalina en la 
capa amorfa C2 mediante HREM, hecho que está en acuerdo con los análisis de SAED de la 
capa. Las imágenes de HREM de la capa C3 sí muestran planos (111) de silicio, pero en 
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Fig. 4. 12. Imagen de HREM de las capas C1 (Si bien alineado dentro de una matriz amorfa), C2 
(amorfo) y en la región más cercana a la superficie de la capa C3 (Si monocristalino). 
En las imágenes de HREM de la intercara C2/C3 se puede observar una transición entre 
una zona amorfa de contraste uniforme y una zona monocristalina con un contraste muy 
heterogéneo y presencia de defectos. La figura 4. 13 muestra una imagen de HREM de la 
intercara C2/C3 en una zona delgada de la preparación de XTEM. Se observa la transición 
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en su contraste. Las franjas visibles se atribuyen a planos (111) del Si y también es 
detectado y etiquetado un defecto planar (DP). 
 
Fig.4. 13. Micrografía de HREM de la intercara C2/C3 en una zona delgada de la preparación de 
XTEM. Los planos pertenecientes a Si monocristalino y los defectos planares (DP) pertenecen a la 
región C3. La parte amorfa es la región más profunda de la capa C2. 
10 nm
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La figura 4. 14 muestra la imagen de HREM tomada en el eje de zona [110] cerca de 
la intercara C2/C3. En la capa C3 son visibles algunos defectos planares (DP), que han sido 
etiquetados y rodeados con una elipse en la figura. Por último, el estudio para localizar 
dislocaciones en esta muestra arroja pocos resultados y se puede concluir que no hay 
dislocaciones extendidas después de aplicar el criterio g·b con las reflexiones 220, 111, 
111 y 002. 
 
Fig. 4. 14. Imagen de HREM de la capa C3 donde se presentan defectos planares (DP rodeados con 
elipses) dentro de una matriz monocristalina de Si y tres tipos de planos diferentes en esta matriz. 
Para otras muestras estudiadas por nuestro equipo, en el caso de las capas enterradas 
que se producen por co-implantación de C, N y B o de B y N4,5,6, las estructuras son 
parecidas a las mostradas en este capítulo, siendo las capas más superficiales básicamente 
de Si policristalino o amorfizado, con inclusiones ocasionales y desorientadas de nitruro de 
silicio o de boro, de carburo de silicio o de nitruro de boro. Las capas más profundas 
consisten en Si cristalino muy defectuoso con algunas inclusiones policristalinas y a veces 
se ocasionan capas intermedias de matriz amorfa dependiendo de los tratamientos térmicos 
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4.2.2. Muestra implantada con N y C a 600oC y recocida: D. 
Las imágenes de XTEM de esta muestra, como la que se presenta en la figura 4. 15, 
muestran de nuevo la formación de tres capas (D1, D2 y D3). Los espesores de estas capas 
son 25,5 (± 1,5) nm para D1, 67,5 (± 2,5) nm para D2 y 45 (± 3) nm para D3. El cambio de 
contraste graduado presente en la capa, en la imagen XTEM de la figura 4. 15, se debe al 
cambio de espesor gradual provocado por la preparación de muestra para TEM. 
 
Fig. 4. 15. Estructura de capas formadas por la implantación iónica en XTEM de la muestra D. 
En las imágenes de HREM de la capa D1 se han encontrado contrastes de Moiré 
debidos a la superposición de los planos de inclusiones de nuevas fases y los planos (111) 
del Si. En la imagen HREM en sección transversal de la capa D1 de la figura 4. 16 se ven 
algunos de estos contrastes que han sido asignados sin duda a inclusiones distintas de Si. El 
análisis de estos contrastes de Moiré permite deducir que las inclusiones catalogadas como 
X1, X2 y X3 son debidas a β-C3N4 o 8H-SiC, Y1 e Y2 son probablemente 3C-SiC o 6H-SiC 
e Y3 podría ser β-Si3N4, 3C o 6H-SiC, mientras el contraste Z1 probablemente es debido a 
α-Si3N4 o algunos de los politipos hexagonales del SiC (2H, 4H o 6H). La tabla insertada 
en la figura 4. 16 muestra el parámetro reticular (d2) y el ángulo de rotación (entre los 
planos (111) del Si y los de las nuevas fases) que producen las franjas. Las desorientaciones 
medidas en las nuevas fases son menores de 10o, mientras que sus tamaños oscilan entre 
29,7 y 100,4 nm2, siendo algunas de formas alargadas y otras circulares. También se 
muestran datos del tamaño y distancias entre los bordes más cercanos (L corto) y más 
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En la figura 4. 17 se presenta la difracción típica de pseudoamorfo con múltiples 
inclusiones nanocristralinas originada por la capa D2 en una preparación especial de 
PVTEM. Se observan tres anillos y los puntos localizados en los anillos se deben a 
policristales incluidos en el pseudoamorfo. En la figura se han denominado a estos anillos 
a, b y c en orden de lejanía respecto al haz difractado. El anillo a es ancho y no presenta 
puntos en su interior, pero está asociado con las dos familias de puntos que denominaremos 
más adelante y y z. Esto significa que dentro del amorfo podría estar ocurriendo la 
formación de policristales de C3N4 (y) y/o β-Si3N4 (z). El anillo b contiene puntos de 
policristales que indexan con los espaciados de varios compuestos (C3N4 en el eje de zona 
[001], β-Si3N4, así como SiC cúbico y algunos politipos hexagonales). El anillo c está 
asociado a cristales de 3C-SiC. 
 
Fig. 4. 17. Diagrama de SAED con tres anillos correspondientes a inclusiones cristalinas dentro de 
la matriz amorfa D2. 
También se llevaron a cabo análisis de diagramas de SAED para identificar la 
naturaleza exacta de las inclusiones en D1, ya que del análisis de las franjas de Moiré 
confirma la existencia de inclusiones distintas de Si. En la figura 4. 18 se muestra uno de 
estos diagramas de difracción de electrones de una preparación en PVTEM, que da 
información de la difracción conjunta originada por las 3 capas y el sustrato solapados. Los 
puntos de difracción debidos al sustrato de Si de la capa D3 coinciden con los originados 
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se identifican otras cuatro familias de puntos que han sido etiquetadas como “x”, “y”, “z” y 
“3c” y dos anillos de difracción etiquetados como “anillo a” y “anillo c” en la misma figura 
4. 18. 
 
Fig. 4. 18. Puntos de difracción “x”, “y”, “z” y “3c” ordenadas de menor a mayor vector de 
difracción (g) y anillos de difracción “a” y “c” en un SAED registrado en el eje de zona 
[111]. El contraste está invertido para una más clara visualización de la información. 
Estas familias de haces difractados se indexaron utilizando el programa EMS 
considerando como posibles cristales formados, las fases cristalinas binarias de la 
combinación de Si, C y/o N. Los puntos “x” tienen dos posibles soluciones para el eje de 
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reflexiones prohibidas de tipo {4/3 2/3 2/3} del Si que aparecen cuando la densidad de 
defectos planares paralelos a los planos (111) es muy alta o cuando ocurren grandes 
discontinuidades en la red del Si. Los puntos de la familia “y” se indexan y se asumen 
debidos al β-C3N4 o a uno de los politipos hexagonales del SiC (2H, 4H, 6H y 8H), todos 
en el eje de zona [001]. Los puntos “z” indexan para varias soluciones: (i) α y β-Si3N4 en 
eje de zona [001] (la más probable), (ii) β−C3N4 en [001] y (iii) politipos hexagonales del 
SiC. Los puntos etiquetados como “3c” son asignados al politipo cúbico del SiC (3C) en el 
eje de zona [111] y están totalmente alineados respecto a los puntos debidos a la red del Si 
en el eje de zona [111]. No obstante, los arcos de la difracción provocada por “3c” y “z” 
demuestran que algunas de estas inclusiones están rotadas algunos grados respecto a la 
matriz de Si. 
La figura 4. 19 muestra cuatro micrografías de campo oscuro (DF) asociadas a 
preparaciones de la muestra D en PVTEM. Esta técnica ha permitido la visualización más 
clara (en forma de contrastes brillantes) de granos de diferentes fases cristalinas dispersos 
en la estructura. Las partes (a) y (c) de la figura 4. 19 son imágenes tomadas en condiciones 
de DF obtenidas con la reflexión 2 2 0 del Si, la imagen de la figura 4. 19 (b) está también 
tomada en condiciones de DF y se ha registrado tomando la misma reflexión 2 2 0 del 3C-
SiC, mientras que la figura 4. 19 (d) se obtuvo con la reflexión correspondiente al primer 
vector de difracción de la fase “x”. De esta forma, en el caso de las imágenes de las partes 
(a) y (c) de la figura 4. 19, no aparece una intensidad homogénea del contraste brillante, 
sino un contraste moteado, porque son las fases amorfas y cristalinas (distintas del Si), las 
que provocan esta discontinuidad. Por otro lado, en imágenes como la de la figura (b), se 
han detectado e identificado (rodeados con circunferencias) algunos granos aislados de 3C-
SiC. En el caso de la figura (d), se plantean las hipótesis de que los contrastes moteados y 
brillantes hayan sido provocados por inclusiones cristalinas ([001]Si3N4) o por defectos 
como la discontinuidad en la red del Si y/o defectos planares solapados.  
En este último caso, se ha propuesto que la existencia de inclusiones bien orientadas de 
Si3N4 (α o β), es la opción más evidente. Esta afirmación se basa en que el estudio 
cuidadoso de la capas C1 y D1 en los experimentos de HREM, SAED y DF. Por HREM se 
pudo observar que en la muestra D, e incluso en la muestra C (la misma estructura antes de 
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recocer donde lógicamente se espera más cantidad de maclas o fallos de apilamiento), no 
existían altas densidades de defectos extensos. Además, en los diagramas de SAED de la 
muestra C, las reflexiones de tipo “x” sólo fueron obtenidas en negativos registrados a 
tiempos muy largos y la intensidad de estos puntos era muy pobre, casi inapreciable, y en 
este caso, quizás sí motivada por la acumulación de defectos. 
 
Fig. 4. 19. Dos pares de imágenes de campo oscuro (DF) de las mismas regiones en preparaciones 
de PVTEM. (a) y (c) Imagen obtenida con la reflexión 2 20 del Si; (b) DF/2 20 del 3C-SiC donde 
se han detectado algunos granos de SiC; (d) Imagen DF obtenida con el primer vector de difracción 
de “x”y contrastes asociados a esta reflexión. 
 
 




- 157 - 
Con respecto a la identificación de la estructura defectuosa de la muestra D, bajo la 
capa D3 se han localizado de forma muy dispersa dislocaciones que penetran hasta 600-700 
nm por debajo de esta capa y en más cantidad otros contrastes (probablemente también 
debidos a dislocaciones) menos alargados, más extendidos y enmarañados debajo de la 
capa D3 que penetran hasta 200-300 nm. Esta circunstancia se presenta en la imagen XTEM 
de la figura 4. 20 adquirida en condiciones de dos haces en DF con la reflexión 2 2 0 situada 
cerca del eje de zona [110]. 
 
Fig. 4. 20. Imagen XTEM de DF de lazos de dislocaciones en zonas profundas de la muestra D. 
En éstas y otras condiciones diferentes de dos haces (usando diferentes reflexiones) y 
de campo oscuro se han tomado otras imágenes para obtener más datos en un posterior 
análisis más completo de las dislocaciones encontradas. Este tipo de estudio más detallado 
sobre dislocaciones han sido presentados en otros trabajos de nuestro grupo de 
investigación de forma más extensa para la implantación de Si con átomos de C, N y B y se 
demuestra que el tamaño y densidad de los lazos de dislocaciones formados tras la 
implantación iónica disminuye a medida que el tiempo de recocido o tratamiento térmico 
aumenta4,5. El análisis se ha realizado para determinar el posible vector de Burger b 
característico de las dislocaciones. Se descarta la posibilidad de que sean dislocaciones de 
tipo arista pura o de tornillo, y se demuestra que son dislocaciones mixtas. Las 
dislocaciones tienden a formar semilazos, que se curvan y están conectados con la intercara 
entre el sustrato y las capas implantadas. Una de las utilidades más importantes de este tipo 
de muestras es que la implantación de B con N o con N y C previene la difusividad 
comúnmente excesiva de los átomos de B por la red cristalina del Si y además lleva a una 
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4.3. DISCUSIÓN DE LOS RESULTADOS OBTENIDOS 
En la figura 4. 21 se representa esquemáticamente un resumen de las estructuras de las 
muestras estudiadas en los anteriores apartados de este capítulo. Se presentan los espesores 
y las principales características de las capas formadas tras la implantación y el recocido. 
Como método preliminar, los análisis de la morfología superficial de las cuatro 
muestras se han estudiado mediante microscopía electrónica de barrido (SEM). Las cuatro 
superficies muestran buena planaridad, en contraste con otros resultados descritos con 
anterioridad donde las implantaciones en Si (001) a 10 keV con 15N2+ a temperatura 
ambiente y dosis desde 0,5 a 5 x 1017 cm-2 resultaron en la formación de capas rugosas y de 
nanotubos de decenas de nanómetros de tamaño, comportamiento que se pronunciaba a 
medida que las temperaturas de recocido fueron aumentadas7. 
 
Fig. 4.21. Representación esquemática que resume los resultados experimentales de la caracterización 
(disposición, espesores y estructura de las capas formadas) de las muestras obtenidas mediante implantación 
iónica de Si (111) a temperatura ambiente, A y B, y a alta temperatura (600ºC), C y D. 
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4.3.1. Implantación a baja temperatura (BT). 
La presencia de una capa enterrada policristalina de α  y β-Si3N4 (región A2) en la 
muestra A, concuerda con la teoría clásica de Pavlov8. Según éste, la implantación de N en 
Si genera una reacción química de estado sólido cuyo producto es la formación de Si3N4 
acompañada de defectos inducidos por la radiación. Los únicos fragmentos susceptibles de 
ser formados son columnas tetraédricas de SiN4 características de la fase α del Si3N4, ya 
que es la cristalografía de la matriz de silicio la que gobierna el mecanismo. Aunque la 
temperatura de transición teórica desde α a β-Si3N4 es de 1450oC, el recocido de las 
muestras implantadas conduce a la aparición de una mezcla policristalina de fases α y β a 
temperaturas menores que la de transición (1200 oC para la muestra A), por medio de un 
mecanismo de saltos resonantes de átomos de silicio. 
Otro mecanismo relacionado explica además que la reacción de una solución 
supersaturada de N en Si durante el recocido, como ocurre en la muestra A, está 
acompañada de formación de precipitados de nitruro de silicio, restablecimiento de la 
estructura afectada y emisión de defectos puntuales móviles9. 
La mezcla de α+β-Si3N4 ha sido demostrada en la literatura para la implantación de 
iones N8,10,11,12,13, aunque la presencia exclusiva de policristales de α-Si3N4 sin β-Si3N4 
también se muestra en otros trabajos. Por ejemplo, (i) sólo se encontró fase alfa a BT, 2,5 y 
7,5 x 1017 cm-2 de N+ y 200 keV más recocido a 1200oC14, (ii) a BT, 14 x 1017 cm-2 de 15N+ 
y 200 keV más recocido a 1200oC/2h15, (iii) a 500oC, implantando de 1 a 10 x 1017 cm-2 de 
N+ y N2+ a 95 keV más recocido de 1200oC/2h16 y (iv) en presencia de átomos de Fe17. 
Cabe mencionar que estas capas α enterradas en una matriz amorfa se produjeron en todos 
los casos mencionados a dosis equivalentes, pero a mucha mayor energía (medias energías) 
que las usadas en nuestros experimentos (bajas energías). También se han descrito en 
muchos casos capas de Si3N4, enlaces Si-N o mezclas estequiométricas pero sin enfocarse 
en el carácter cristalográfico (α o β) de las fases que se formaron. 
La muestra A presenta una pequeña reducción en el parámetro reticular en la zona 
cercana a la superficie, lo que indica el posicionamiento de átomos de N en sitios 
sustitucionales después de que ocurra el recocido1. Esta tensión residual negativa (que 
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ejerce una contracción en los parámetros de red) ya ha sido mostrada con anterioridad en la 
implantación de Si con N+, donde para dosis similares a las utilizadas en el presente 
estudio, pero a mayor temperatura de implantación, se consiguieron capas superficiales de 
Si prácticamente libres de defectos18,19. Esta reducción en el parámetro es la que justifica el 
uso de N además de C en las implantaciones, ya que nuestro propósito de recrecer 
estructuras de menor tamaño reticular (SiC/GaN) que las del sustrato (Si), se ve favorecido 
por esta disminución en el desajuste reticular. 
No obstante, dos factores han de ser tenidos en cuenta: (i) la formación de precipitados 
de nitruro está asociado con un incremento en el volumen de 0,004 nm3 por átomo Si20 y 
(ii) la cantidad de nitrógeno implantado en nuestras muestras estuvo por encima del límite 
de solubilidad del N en Si, lo que podría provocar la formación de capas enterradas de 
Si3N4 amorfo además de una tensión positiva debido al incremente de volumen que ejerce 
el N al ocupar sitios intersticiales. De esta forma, la fase amorfa que aparece en la capa A2 
es debida a que la dosis de implantación utilizada vence con creces la dosis crítica de 
amorfización para la red de Si. 
En otros experimentos de implantación de N, normalmente antes del recocido, se 
origina el mismo tipo de fase amorfa14,17. En casos ocasionales, el amorfo también 
permanece tras el recocido21,22. Las micromaclas detectadas en la región A3 han sido ya 
descritas como defectos inducidos por la implantación de N14. Por otro lado, y como ocurre 
en nuestra muestra, también han sido reportadas la aparición de una zona fuertemente 
dañada en la unión de la capa de nitruro con el Si que lo soporta, tras el recocido de 
muestras implantadas a temperatura ambiente15,23. 
La muestra B tiene un comportamiento similar al de la muestra A, pero el efecto extra 
que tiene la implantación de iones C hace que se produzca una mayor profundidad de 
región afectada, la aparición de nuevas fases relacionadas con la combinación de átomos de 
C con Si y la consiguiente posibilidad de una bajada extra en el parámetro, que es uno de 
los objetivos de nuestras investigaciones. 
En este párrafo se trata de dar explicación del porqué fueron detectadas inclusiones 
policristalinas de Si, α-Si3N4, β-Si3N4 y β-SiC en las regiones B1 y B2. En esta muestra, la 
aparición de nitruros sigue los mecanismos aclarados para la muestra A. Por otro lado, la 
 
 




- 161 - 
presencia de nuevos precipitados de SiC hexagonal en las capas B1 y B2 no se puede 
confirmar con absoluta certeza pero algunos de los puntos de difracción de los diagramas 
de SAED registrados para estas zonas pudieron ser originados por los politipos 2H, 4H, 6H 
o 8H del SiC. No es de extrañar la formación de α-SiC (hexagonal), ya que el mismo tipo 
de mezcla de carburos hexagonal y cúbico que se sugiere, ha sido ya observada por otros 
investigadores en implantaciones es de C+ en Si a BT24,25. 
La evolución de varias fases de SiC tras el recocido está bien descrita por la teoría 
clásica de nucleación y crecimiento cristalino utilizando un modelo de crecimiento 
bidimensional. Tras el proceso de implantación se han detectado con asiduidad enlaces Si-
C que forman microregiones de SiC (en formas de pequeños cristales de α-SiC o como 
aglomerados (“clusters”) de SiC amorfo). 
Posteriormente, en muchos casos ocurre una transición hacia β-SiC a temperaturas de 
recocido en el rango de 800 a 900oC. Esta transición es el resultado de la cristalización de la 
matriz de Si preamorfizada que va acompañada de un cambio en tensión de desajuste20,26. 
No obstante, durante el proceso de implantación o de recocido convencional a 1200oC, el C 
no se segrega con facilidad en la red de Si a nivel macroscópico. Esto ocurre porque los 
enlaces Si-C formados tienen un alto valor de energía de activación para que se produzca 
una segregación efectiva (mayor que para el sistema Si-N), y por ello el C es muy resistente 
a migrar a través de la red cristalina. Por esta razón el C se fija en precipitados de SiC 
estáticos y muy pequeños a escala microscópica y no macroscópica27. 
Cabe destacar el caso de otros autores que tras implantación de C a BT (utilizando 
dosis y rangos de energía próximos a los usados en nuestros experimentos) y posterior 
recocido, sólo detectaron β-SiC28. No obstante, se encontró una fuerte dependencia entre la 
energía de implantación utilizada y la fracción de β-SiC presente en la muestra antes del 
recocido. El hecho fue atribuido a efectos IBIC, es decir, a la cristalización inducida por el 
bombardeo iónico en sí. La influencia de este tipo de efectos se tuvo en cuenta en nuestros 
estudios y por ello se tuvo especial cuidado para evitarlos. De esta forma, las cuatro 
muestras fueron emplazadas en un portamuestras refrigerado mediante un circuito cerrado 
cíclico durante nuestros experimentos de implantación. 
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En esta muestra B fueron detectados contribuciones de contracción y expansión de la 
red cristalina mediante otros tipos de estudios de elipsometría y de XRD1. La contracción 
de la red fue explicada como el resultado de la disposición del N y el C en sitios 
substitucionales de la red del Si. Sus pequeños tamaños facilitan la incorporación en estos 
huecos tetraédricos y una reducción en el tamaño de los enlaces. Otras razones para que se 
produzca una contracción tras el recocido son la reestructuración/reposición/restauración de 
átomos de Si y la llamada “acomodación de volumen libre”, ya que la formación de SiC da 
lugar a una reducción de volumen cercano a la mitad del volumen original27. 
En cambio, los efectos de expansión de la red en otras zonas son atribuidos al desorden 
producido y a la formación de fases metastables en una disposición aleatoria y de 
estructuras anisotrópicas tras el recocido. Otra razón es que la fracción de átomos de C y N 
que ocupan lugares intersticiales es todavía dominante en algunos lugares de la estructura 
de capas de la muestra, aún incluso tras el recocido29. Con todo esto, esta dilución de C y/o 
N dentro de la estructura del Si podría ser la razón del contraste más oscuro que muestra la 
capa B3. Además, la presencia de regiones afectadas del Si situado debajo de las capas 
enterradas de SiC ha sido certificada con anterioridad para implantación de C a BT y tras el 
recocido30. 
El proceso de recocido usado tras la implantación parece que fue suficiente para 
transformar las capas superficiales de las muestras (regiones A1 y B1 de las muestras 
implantadas a BT) en Si policristalino, pero no para transformar toda la fase amorfa en 
cristalina, proceso conocido como “annealing out” en otros trabajos similares. En general, 
para la formación de regiones extensas de amorfo se debe producir un aumento en la 
densidad crítica del desorden de la red o en su defecto, que pequeñas zonas dañadas 
discretas se acumulen y lleguen a coalescer (zonas que resultaron del solapamiento de 
cascadas de colisión y el posterior anclado de defectos puntuales móviles)20,31. Esto mismo 
es lo que ocurre tras el recocido durante nuestros procesos de implantación iónica. La 
amorfización del Si durante la implantación iónica también ha sido modelizada como un 
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En los experimentos realizados en esta Tesis, la implantación de N+ en primera 
instancia produce una capa superficial amorfa donde posteriormente es implantado el C+. 
Además, la concentración crítica de C para amorfizar el sustrato de Si es de 1021 cm-3 34,35 y 
en nuestros experimentos la dosis fue seleccionada para llegar a una concentración de iones 
implantados de aproximadamente 5 x 1022 cm-3, que es similar a la densidad del Si en 
volumen. Utilizando las condiciones apropiadas de implantación con dosis menores de 
1015-1016 at cm-2 de carbono intersticial se pueden producir capas que contengan carbono 
incorporado en una solubilidad límite de hasta 1020 cm-3, pero normalmente 1016 at cm-2 es 
la dosis crítica para que se produzca la amorfización del Si en el rango de energías de 
implantación utilizado en nuestras muestras36,37. 
En nuestros experimentos se han utilizado dosis mayores, en el rango de 1017-1018 at 
cm-2 y estas grandes concentraciones, además de la implantación extra de N, justifica que 
permanezcan regiones de carácter amorfo incluso tras el recocido. Proponemos por esto que 
para recristalizar toda la capa superficial de Si en las muestras A y B (A1 y B1), harían falta 
temperaturas más altas y tiempos más prolongados de recocido. No obstante, en las 
implantaciones a baja energía de C+ o N+ a temperatura ambiente (BT) más posterior 
recocido, no han sido mostradas hasta el momentos capas superficiales totalmente 
recristalizadas. Sin embargo, a medias energías y a BT, por ejemplo a 100 keV y 1 x 1017 
cm-2 de C+, el recocido a 1000oC fue suficiente para recristalizar completamente una capa 
superficial que previamente consistía en una mezcla de Si no afectado y una estructura 
amorfa de Si-C38. A 150 keV se mostró la formación una fina capa rica en C atribuida a la 
migración de estos átomos hacia la superficie durante el recocido31. 
Para el caso de la implantación del Si a altas temperaturas (AT) y altas energías 
(MeV), las capas más superficiales que se forman son normalmente monocristalinas y 
libres de defectos incluso cuando no se aplica un tratamiento de recocido posterior. Esto es 
debido a que la energía nuclear depositada en la zona superficial es muy baja respecto a la 
que ocurre en zonas más profundas. También cabe mencionar que en otros experimentos a 
BT: (i) a 40 keV, con dosis de 3,8 x 1017 cm-2 de 13C+ y tras recocido de calentamiento 
rápido (RTA) se han producido capas de SiC policristalino25 y (ii) en implantación de N 
seguida de recocido se han formado capas superficiales de Si3N439. 
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4.3.2. Implantación a alta temperatura (AT). 
La implantación a alta temperatura (AT) de 600oC es la principal característica en las 
muestras C y D. Esta variante en la implantación permite que se produzcan procesos de 
auto recocido y facilita la difusión de los defectos originados durante el proceso. De esta 
forma se puede evitar la amorfización del Si, aunque se crearían también mayores 
concentraciones de daño que normalmente colapsan para formar defectos extendidos. A AT 
se favorece la formación de SiC y Si3N4 y se reduce la densidad de defectos en la zona más 
superficial del sustrato de Si. Hay pocos trabajos en la bibliografía para el rango de dosis de 
iones nitrógeno que hemos utilizado y a bajas energías (como en nuestros experimentos); 
sin embargo hay bastantes resultados descritos para medias energías (sobre 100-200 keV). 
Por ejemplo se han descrito capas enterradas de mezcla de Si3N4 amorfo y policristales de 
la fase α tras recocidos a 1200oC de 2 a 8 h de muestras preimplantadas a temperaturas de 
500-520oC. Estas capas enterradas llegan a ser monocristalinas cuando se utiliza un 
aumento en la temperatura del recocido (1405oC) y se disponen en todos los casos, debajo 
de una capa superficial de Si monocristalino no afectado. En otros experimentos, para 
muestras en estado previo al recocido, son usuales capas enterradas amorfas y capas de Si 
superficial afectadas por acumulación de daño14,16,21,40. 
Por otro lado, para temperaturas de implantación mayores (600-1100oC), llegan a 
desarrollarse inclusiones α-Si3N4 a temperaturas tan variadas como 700oC o 900oC y 
siempre se forman capas superficiales de Si monocristalino. También se dedujo que la 
temperatura límite a la cual el N no es retenido por la red cristalina de Si y migra hacia la 
superficie es de 1000oC. Además, por encima de 600ºC siempre se forman capas de Si 
monocristalinas. En relación al proceso de recocido, hace falta alcanzar la temperatura de 
transición de 1100-1200oC para que se produzca la disposición de α-Si3N4 de forma 
orientada con respecto a la matriz de Si, aunque generalmente se describen acompañadas de 
la formación de intercaras de Si y Si3N4 abruptas41. Casi todos los resultados referidos a la 
implantación de C a altas temperaturas (AT) con dosis en el rango de las que utilizamos en 
nuestros experimentos coinciden con el uso de medias o altas energías de implantación. 
Durante la implantación a temperaturas altas del sustrato, ocurre una redistribución “in 
situ” del C implantado que da lugar a la síntesis directa (sin necesidad de recocido) de 
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capas enterradas de pequeños clusters de precipitados β-SiC bien alineados dentro de una 
matriz de Si monocristalina, a 500oC31,42, 860oC43, 880oC, 950oC2,16 y a otras temperaturas 
intermedias. Estas capas enterradas están cubiertas por Si monocristalino y las intercaras 
son habitualmente muy rugosas. La calidad de esta capa superficial fue mejor cuanto mayor 
fue la temperatura a la que se realizó la implantación. Las implantaciones a AT en el rango 
de 400 a 600ººC tras posterior recocido siempre mostraron similares características, aunque 
a veces ocurre la presencia de una componente amorfa33. Según nuestra revisión, sólo 
existen dos estudios que implantan carbono a energías de 30 a 60 keV y a temperaturas del 
sustrato de Si por debajo de 40026 o de 450oC44, donde siempre se muestra la conversión 
durante el proceso de implantación de una fase amorfa de SiC hacia una fase cristalina de 
SiC cúbico. Estos y otros resultados nos ayudarán a entender las características de las 
muestras C y D. La generación de defectos estructurales por medio de la acumulación de 
iones implantados en lugares subsuperficiales también se muestran en ocasiones como el 
origen del crecimiento de fases de carburo o nitruros, actuando estos defectos como centros 
de nucleación41. 
La transición topotáctica es una transformación en estado sólido impuesta por la red 
del Si donde el producto final queda dispuesto en relación estructural y de orientación con 
respecto al material del sustrato de partida45. Este es el modelo aceptado que explica porqué 
el SiC cúbico se dispone en una relación de buena alineación con respecto a la matriz y es 
la estructura de equilibrio de muestras implantadas a altas dosis de carbono después del 
recocido o de haber sido bombardeadas a altas temperaturas. Por esta razón, se propone que 
la buena orientación de las fases cristalinas de SiC, y probablemente de C3N4 y Si3N4 en la 
capa D3 dentro de la matriz de Si monocristalino, ocurre por medio de este mecanismo de 
disposición topotáctica. De esta forma, se asume que en una primera fase, tras la 
implantación, el carbono y el nitrógeno se habrían dispuesto parcialmente disueltos 
ocupando lugares sustitucionales en la red del Si (que es lo que ocurre en la capa C3). Más 
tarde, tras el recocido, ocurre la migración del C y el N hacia la intercara D2/D3, y esto 
explicaría la diferencia de espesor observada entre las capas C3 y D3. Finalmente, la 
combinación entre átomos de Si, C y N tiene lugar formando nuevos compuestos 
orientados dentro de la red original y conlleva una serie de cambios de volúmenes. Por 
ejemplo, en la implantación con átomos de C, si una celda unidad de Si es reemplazada por 
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una de 3C-SiC se espera una contracción de volumen del 48%. Se sabe que realmente esto 
no es así, y que en el mismo proceso de formación de β-SiC se emiten cuatro átomos de Si 
a posiciones intersticiales (Sii). Estos Sii reaccionan con nuevos átomos de C que 
originarían dos celdillas unidad de SiC por cada una de Si, por lo que realmente, lo que 
ocurre es una expansión en el volumen del 3,25%20. La presencia de N complica este tipo 
de razonamientos ya que en nuestros experimentos, cada “cluster” de combinación Si-C, C-
N y Si-N juega su papel. Además de en la capa D3, se han detectado la presencia de estos 
mismos compuestos en estados incipientes de formación y pseudo-alineados dentro de la 
capa de constitución amorfa D2 tras el recocido, pero no antes de que éste se produjera (en 
la capa C2). Este resultado contrasta con una publicación33 donde la existencia de 
precipitados alineados en zonas profundas y dentro de material amorfo es achacada a que 
los cristales se forman antes de que ocurra la amorfización del Si constituyente del sustrato 
para implantaciones realizadas a 400-600oC. 
En nuestras muestras, en cambio, la amorfización ha sido generada antes que se 
formen otras fases, lo que significa que la formación de precipitados dentro de capas 
amorfas es el resultado del recocido. Esto se deduce tras comparar las muestras C y D y 
observar que sólo en la muestra D (la recocida) tienen presencia estas inclusiones. En este 
sentido, otros autores han conseguido la síntesis directa de precipitados policristalinos o 
bien alineados de Si3N4 o SiC a temperaturas moderadamente altas de implantación, pero 
las energías que utilizaron fueron mucho mayores que las nuestras, por lo que la formación 
de precipitados habría estado favorecida porque los fenómenos de IBIC provocaron efectos 
de auto recocido “in situ”, los cuales no ocurrieron en nuestros experimentos, ya que 
utilizamos menores energías de implantación y refrigeración cíclica del sustrato. 
De forma paralela a nuestros estudios, otros investigadores afirman que la formación 
de SiC cristalino mediante implantación de C en Si no es un proceso de un solo paso. 
Según éstos, la implantación hace que se produzca una distorsión elástica de la matriz del 
Si y la formación de partículas de SiC, dependiendo de la fluencia iónica y de las 
condiciones térmicas de implantación y posterior recocido. De forma semejante a nuestros 
estudios, encontraron la existencia de tres grupos de cristales con diferente orientación 
respectos al sustrato de Si: (i) con una orientación aleatoria como en un material en polvo, 
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(ii) con una textura fibrilar con el eje paralelo a la superficie y (iii) completamente 
alienados con respecto a la red del Si, debido a un crecimiento interno parcialmente 
coherente, favorecido cuando se utilizan temperaturas de implantación altas o procesos de 
recocido, siendo más eficaz el uso de temperaturas de implantación altas46. Estos estudios 
se han realizado con técnicas de dispersión de rayos X generados con sincrotrón y de 
microscopía electrónica de alta resolución. En general, se piensa que la intercara que se 
forma entre los núcleos de SiC y el Si es el resultado de un gradiente de composición donde 
el SiC estequiométrico ocuparía el centro de los cristales y a medida que se acerca a la 
intercara, el SiC se va dispersando dentro del silicio; a medida que aumente el tiempo de 
recocido se favorece la incorporación del C que permanecía en estado sustitucional dentro 
de los núcleos de SiC y la redistribución de los átomos de Si que no intervienen en enlaces 
de tipo Si-C, formándose cada vez más pronunciadamente la coalescencia de núcleos47. 
Las capas C1 y D1 son de composición similar y su base es Si monocristalino dentro de 
una matriz amorfa. Aunque D1 se encuentra en un estado más avanzado de recristalización 
que C1, no fue posible llegar a una recristalización completa tras el proceso de recocido. 
Proponemos que para que ocurra una total recristalización haría falta un tiempo más largo o 
mayores temperaturas de recocido, como ha sido demostrado en otros trabajos similares. 
Las regiones de Si cúbico no amorfizadas no están completamente relajadas en tensión19,33 
y, en otros casos, las implantaciones a AT hacen que se formen capas superficiales de Si 
monocristalinas no defectuosas. Esta sería una posible explicación del mecanismo de 
recristalización (no completa) ocurrido durante nuestros procesos. Durante la implantación, 
algunas zonas de Si permanecen inafectadas como se ve en la capa C1, y el resto de 
componente amorfo contiene N y C en exceso. Estos elementos, durante el avance del 
posterior recocido, migran a la capa enterrada amorfa o reaccionan para formar nuevas 
fases. De esta forma, el Si precursor y amorfizado siempre se regenera como “clusters” 
alineados en la capa más superficial y creará una capa monocristalina que no estará 
completamente libre de relajación plástica, debido al efecto de la capa enterrada situada por 
debajo (como en el caso de sustratos “ajustados”). La posible existencia de inclusiones de 
Si3N4 y C3N4 bien alineadas en la muestra D ayuda a soportar la anterior hipótesis. 
Otros dos efectos adicionales inducidos por el recocido son la reducción en los 
espesores de las zonas afectadas por la implantación y redistribución de defectos 
 
 




- 168 - 
extendidos, que disminuyen en número y aumentan en tamaño. En relación a los cambios 
de espesor, al comparar las muestras B, C y D, se demuestra que hay un descenso en el 
espesor de la zona afectada tras producirse el recocido y que la contracción de estas capas 
es más evidente cuando se ha utilizado implantación a altas temperaturas (AT). De esta 
forma, en la muestra no recocida (C), el espesor de la zona afectada es de 212 nm, que es 
mayor que en las otras muestras estudiadas. No obstante, la muestra preimplantada a alta 
temperatura (D) posee una zona afectada total de 137 nm, menor que la implantada a 
temperatura ambiente (B), que tiene 198 nm. Un estudio más detallado enfocado en  las 
subcapas demuestra que la capa monocristalina más profunda (la más oscura en imágenes 
de BF) sufre un gran cambio de espesor tras el recocido. En la comparación de las muestras 
C y D, donde el recocido es la única diferencia, el espesor de C3 a D3 tiende a disminuir 
mientras que de C2 a D2 y desde C1 a D1 el espesor permanece prácticamente constante. En 
la literatura han sido presentadas variaciones de espesor similares tras el recocido para la 
implantación iónica de N48,49,50 y C33,51,52. Lo que ocurre es que los átomos implantados se 
redistribuyen y depletan desde las capas más externas o más profundas preferiblemente 
hacia capas intermedias amorfas ricas en N o C, creando una distribución de profundidades 
de tipo caja (“box-like”) durante el tratamiento térmico. Como en otros experimentos 
parecidos, el daño máximo producido por la radiación se observa a una profundidad del 75-
80% del rango de implantación hasta donde penetraron los iones53. 
En relación a los defectos extensos que aparecieron en las muestras, ya se ha 
presentado con anterioridad que los fallos de apilamiento, las micromaclas y las 
dislocaciones son morfologías que comúnmente se originan durante la implantación a alta 
temperatura y también tras el recocido2,14,15,18,19,37. En muchos casos, cuando pequeños y 
grandes defectos cohabitan simultáneamente en las estructuras, tras el tratamiento térmico, 
se originan defectos mayores por medio de la recombinación de los de pequeño tamaño 
(que tienden a reducirse o desaparecer mediante el efecto “annealing-out”)54. Esto es lo que 
ocurrió con la muestra D, donde los pequeños defectos desaparecieron, pero aparecieron 
grande lazos de dislocación en zonas profundas, como las ya mostradas por otros autores en 
la implantación de N55 o C56. Estos lazos de dislocación han demostrado tener propiedades 
eléctricas y pueden actuar como almacenes de intersticios durante tiempos prolongados de 
recocido creando supersaturación y TED. 
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4.4. CONCLUSIÓN Y PRINCIPALES HALLAZGOS 
Como cierre al presente apartado, se exponen las siguientes conclusiones generales57: 
o Se ha llevado a cabo un estudio estructural mediante microscopía electrónica de 
sustratos de Si implantados con N+ y C+ a bajas energías (~30 keV). 
o Se ha demostrado una mejora en la calidad cristalina de capas superficiales y 
enterradas creadas por la co-implantación cuando se utilizan temperaturas de 
trabajo altas o cuando se realiza un tratamiento térmico (recocido) posterior, 
llegándose a los mejores resultados cuando se aplican consecutivamente ambos 
procesos. 
o Se generan estructuras de subcapas en las que a veces, cuando se ha implantado C 
y N a temperatura de 600oC y se ha recocido a 1200oC durante dos horas, se 
encuentran capas enterradas de una matriz orientada de silicio con inclusiones bien 
orientadas de SiC y Si3N4, y además, probablemente, C3N4 en su interior. 
o Se justifica el uso de implantación con N+ y C+ (mejor cuando se co-implantan) en 
obleas de Si para crear sustratos ajustados (“compliant”) donde las propiedades 
superficiales son adaptadas para un más fácil recrecimiento posterior de SiC o 
GaN. 
o Han sido demostrados cambios en los parámetros reticulares y deformaciones 
plásticas debido a la influencia que produce la presencia de fases cristalinas y 
amorfas sobre una red respecto a la red inicial de Si. 
o Por las razones que se presentan en este capítulo, en el futuro se pretende el 
estudio de estructuras del tipo de las mostradas sometidas a una posterior 
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En este capítulo se presentan los resultados obtenidos tras la caracterización de obleas 
de Si sometidas a procesos de carburización. Se describen las muestras, se revisan y 
discuten los fenómenos que tienen lugar en las estructuras carburizadas y finalmente, se 
establecen las conclusiones. 
En esta investigación son de destacar, (i) el funcionamiento adecuado del sistema de 
carburización de Si diseñado, desarrollado y puesto a punto en nuestros laboratorios y (ii) la 
consecución por parte del equipo de crecedores alemanes de carburizaciones homogéneas 
de grandes superficies (obleas de Si de hasta 6 pulgadas de diámetro), aptas para el 
posterior crecimiento de SiC o GaN y susceptibles de integrarse en líneas de procesos 
dentro de la tecnología de dispositivos convencionales de Si. 
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5.1. COMPORTAMIENTO DE LAS MUESTRAS DE SILICIO CARBURIZADAS 
POR RAMPAS MODERADAS EN CVD (MTCVD) 
5.1.1. Optimización de las carburizaciones realizadas a presión 
atmosférica (E-H) y análisis comparativo. 
En este capítulo se hace un estudio de las muestras resultantes de los procesos de 
carburización de silicio llevados a cabo mediante MTCVD, definidos como carburizaciones 
E, F, G y H en lo sucesivo. Tras llevar a cabo la descripción y el análisis experimental de 
las estructuras obtenidas, se consiguen hacer comparaciones y establecer relaciones entre 
las muestras y las condiciones de los experimentos, así como demostrar que en el 
transcurso de las experiencias se consiguió un avance en la mejora de la calidad obtenida. 
El estudio de las muestras carburizadas en este primer experimento (muestras E) 
comenzó con una visualización del aspecto superficial, mediante microscopía electrónica 
de barrido. Se ha encontrado en toda la serie, como se muestra en la figura 5. 1 (a), la 
existencia de unos contrastes significativos sobre la superficie, que se atribuyen a grandes 
cavidades extendidas, con una profundidad estimada de unos 10 µm, según se mide en la 
imagen del corte transversal mostrada en la parte inferior de la figura 5. 1 (a). En otras 
localizaciones se observan, de forma menos extendida, otros huecos superficiales con 
aspecto de pirámides de base cuadrada invertidas, como las evidenciadas en el detalle de la 
figura 5. 1 (b). En la sección transversal de la primera parte de la figura, aparece una región 
de aproximadamente 20 µm de espesor, provocada por la difusión que ha empezado a tener 
lugar. Corresponde a una estructura amorfa, como confirman los posteriores análisis de 
difracción a la que han sido sometidas otras capas de esta naturaleza. 
Una imagen general de microscopía electrónica en sección transversal (XTEM) para 
estas muestras queda representada en la figura 5. 2. La capa amorfa que aparecía con 
anterioridad aparenta tener distinta naturaleza (al menos mayor densidad), a medida que se 
acerca al silicio que la sustenta, e incluso se observa como la preparación de muestras ha 
conseguido despegar literalmente la zona más superficial de ésta. Se detectaron en esta 
imagen otras estructuras incluidas en la matriz amorfa y cavidades piramidales o “voids” 
típicos de las intercaras SiC/Si, originadas a partir de regiones sometidas a tensión en la 
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superficie del silicio, según describe A. J. Steckl et al., 1994. Un posterior estudio más 
minucioso y a mayor aumento de todas las estructuras que aparecieron en estas muestras, 
han permitido conocer con detalle la composición de las muestras de la primera 
carburización. En primer lugar, se ha podido confirmar que la capa de contraste más oscuro 
es una matriz fibrosa, como muestran las imágenes de TEM en sección transversal y en 
visión planar, a la vez que la difracción en distintos puntos de este tipo de estructuras, 
muestra el típico aspecto de un diagrama de amorfo. Esto queda recogido en la imagen 
inferior derecha de la figura 5. 2. 
 
Fig. 5. 1. (a) Imágenes de SEM para la superficie de una muestra “E” y correspondencia con una 
imagen en XTEM. (b) Imagen de SEM de otra zona donde se muestran formaciones cuadradas. 
En el estudio de otras zonas superficiales de la muestra preparada para PVTEM, se han 
encontrado agujeros prácticamente rectangulares y de distintos tamaños, con sus extremos 
en forma de dientes de sierra hacia el interior. Estos agujeros, que se presentan en la figura 
5. 3 (a), son de mayores dimensiones que los cuadrados observados en SEM y podrían 
haber sido ocasionados a partir de los mismos, durante el adelgazamiento en la preparación 
de la muestra. Del análisis del diagrama de difracción de área seleccionada (SAED) del 
 
 




- 178 - 
vértice señalado en la imagen de la figura 5. 3 (a), se concluye que los puntos intensos no 
se explican considerando Si. En otras ocasiones estos agujeros rectangulares son de tamaño 
mucho menor, del orden de la micra, como se muestra en las figuras 5. 3 (b) y (c). 
También, en ocasiones, contienen en su hueco interior unas estructuras fibrilares, que 
fueron sometidas a difracción, presentando éstas un diagrama característico de amorfo, 
como en las fibras de la matriz de amorfo anteriormente mostradas. 
 
Fig. 5. 2. Imagen general de XTEM de una muestra de la serie E; detalles en imágenes de XTEM y 
PVTEM con el correspondiente diagrama de SAED de anillos de amorfo para las fibras. 
 
Fig. 5. 3. (a) Imágenes de agujeros rectangulares en una imagen en PVTEM y SAED correspondiente 
a la imagen (a); (b) y (c) detalle de huecos de menor tamaño en la misma muestra de la serie E. 
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En segundo lugar, otra característica de estas muestras es la aparición de varios 
precipitados de tamaños entre 50 y 100 nm, incluidos en la matriz de silicio, como los que 
se presentan en la figura 5. 4 (a) y (b). El análisis del SAED de uno de estos precipitados de 
aproximadamente 60 nm de diámetro, es compatible con la existencia de los politipos 
hexagonales de SiC (2H, 4H, 6H y 8H), y se descarta la presencia de SiC cúbico. El mejor 
ajuste entre las estructuras consideradas, en otro pequeño precipitado incluido en la zona 
amorfa, cercano a la cara del silicio, lo dio el politipo 8H-SiC, y se descartó la existencia de 
los demás politipos hexagonales y cúbico, por lo que se concluye que a veces estas 
inclusiones resultan ser granos monocristalinos hexagonales. 
Otros precipitados son mucho mayores, se encuentran en menor cantidad, como los 
que se muestran en las imágenes (c) y (d) de la misma figura y están en contacto con el 
silicio. En la imagen de la figura 5. 4 (c), el tamaño aproximado de la partícula es de 250 
nm, y es de nuevo de carácter policristalino, donde además de aparecer todos los politipos 
hexagonales de SiC anteriores, se detecta la presencia del politipo cúbico 3C-SiC. En el 
caso de la imagen de la figura 5. 4 (d), el precipitado situado en la capa amorfa despegada 
contiene los politipos hexagonales, pero no el cúbico y tiene una longitud de 300 nm.  
 
Fig. 5. 4. (a)-(d) Imágenes de precipitados, inclusiones y granos (formaciones cristalinas), 
resultantes de la carburización E. 
El tercer grupo característico de estructuras en esta primera carburización (muestras E), 
son los “voids” (huecos dentro del sustrato en contacto con la intercara), repartidos en gran 
número por toda la intercara del silicio con el amorfo. Las figuras 5. 5 (a) y (b) muestran 
esta presencia de microcavidades a lo largo de la intercara, que normalmente tienen un 
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tamaño de decenas de nanómetros. De las observaciones posteriores, y tras inclinar la 
muestra, se concluye que lo que aparece en la parte (a) de la figura como una capa de 
contraste oscuro sobre los “voids”, podría inducir a error porque la difracción en estas 
zonas siempre origina diagramas acordes con silicio. Este efecto se debe a la rugosidad 
superficial del silicio expuesto a la carburización y no aparece en la imagen de la figura 5. 5 
(b). Al mismo tiempo se comprobó que lo que aparecía en la imagen de XTEM de la figura 
5. 5 (b), con aspecto de un gran precipitado, dispuesto cerca de otras cavidades de tamaño 
usual, es un gran “void” de unos 300 nm, representado con más detalle en la figura 5. 5 (c), 
tras analizar el diagrama de difracción doble que éste presentó. La difracción doble ocurre 
porque el haz de electrones incide sobre una composición de dos cristales y se manifiesta 
por la presencia de puntos extras en torno al haz transmitido y los haces difractados 
correspondientes al Si. 
 
Fig. 5. 5 (a) y (b). Imágenes de XTEM de “voids” en las intercaras y (c) detalle de uno de los “voids”. 
Por último, otras estructuras de interés son las observadas cerca de la intercara Si-
amorfo. Se ha encontrado que el Si está agujereado en su estructura, y se observan muchos 
contrastes tubulares. La imagen de la figura 5. 6 muestra en detalle estos nanotubos, que se 
formaron probablemente por la difusión de átomos de Si al exterior. Estos nanotubos 
afloran a la superficie, y están relacionados con la formación de la capa carburizada, ya que 
favorecen la difusión atómica, según el mecanismo de formación propuesto por R. Scholz 
et al., 19951. Estos nanotubos son parecidos a las dislocaciones de tornillo y se forman por 
la recombinación de éstas por medio de un estado de equilibrio local en el cual una 
dislocación tendría menos energía total por unidad de longitud cuando su núcleo está vacío 
que cuando está lleno con una red altamente tensada2. No obstante, este tipo de nanotubos 
dentro del Si suelen aflorar en carburizaciones con C2H21 y no cuando se utiliza C3H8 como 
en nuestros experimentos. 
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Fig. 5. 6. Imagen de XTEM de nanotubos presentes en el silicio. 
La imagen de SEM de la superficie en visión planar, representada en la figura 5. 7 (a) 
muestra grandes rugosidades para las muestras carburizadas en la segunda serie (muestras 
F). Se observan cavidades profundas, con formaciones policristalinas visibles en su interior. 
Estas cavidades son más profundas incluso que la capa de amorfo formada en superficie, 
como se ve en la imagen de la figura 5. 7 (b), donde además se aprecian las formaciones 
policristalinas y facetaciones de los planos en sección transversal. En otras áreas 
superficiales hay zonas donde incluso no existe esa capa de amorfo superficial, como la 
presentada en la imagen de la figura 5. 7 (c). 
Estas muestras son de mucha menos calidad superficial que las de la primera 
carburización, y el estudio de microscopía electrónica de transmisión aclara que la 
presencia de SiC en estas muestras también es mucho menor.  
 
Fig. 5. 7. Imágenes de SEM de la superficie en visión planar (a), y en transversal, (b) y (c). 
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Mediante TEM de visión planar se encontraron formaciones cuadradas de Si, parecidas 
a las de las muestras de la primera carburización, como las de la imagen de la figura 5. 8 
(a), y a veces también se observan formaciones cristalinas visibles en su interior, como en 
la figura 5. 8 (b), cuyo análisis de SAED es compatible con la existencia de los politipos 
hexagonales de SiC 2H,4H, 6H y 8H. 
Fig. 5. 8. Imágenes de  PVTEM de una muestra de la serie F (a) y detalle de una de las formaciones 
cuadradas de la capa (b). 
La imagen de SEM de la superficie en visión planar de una muestra de la serie G, 
representada en la figura 5. 9, muestra una superficie mejorada para las muestras de la 
tercera carburización (muestras G). Es a partir de este nivel superficial donde la naturaleza 
de los portamuestras comienza a tener mayor influencia. 
 
Fig. 5. 9. Imagen de SEM de una muestra de la serie G. 
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La imagen de XTEM de la muestra de la serie G de la figura 5. 10 (a), permite 
distinguir la existencia de un mayor número de partículas, más alargadas y más extendidas 
por la superficie que en carburizaciones anteriores. Comienzan a formar una capa casi 
continua pero bastante abrupta. El tamaño de la partícula etiquetada con una circunferencia, 
por ejemplo, tiene un tamaño aproximado de 2000 nm x 500 nm. Para las muestras de la 
serie G, se encontraron partículas de gran tamaño, a veces no muy extendidas por toda la 
superficie, pero con una densidad mayor que en las dos primeras carburizaciones. La 
imagen de XTEM de la figura 5. 10 (b) muestra una partícula de 800 nm x 200 nm de 
tamaño aproximado, que se puede clasificar como de tamaño medio en estas muestras. 
Estas partículas también son policristalinas y en la mayoría de los casos presentaban 
también todos los politipos sometidos a comparación: 3C-SiC, 2H-SiC, 4H-SiC, 6H-SiC y 
8H-SiC. El análisis de los diagramas SAED de estas partículas es compatible con la 
presencia de todos los politipos de SiC con los que hemos indexado, los hexagonales y el 
cúbico. Estos SAED, muestran gran cantidad de puntos dispersos, que corresponden a 
difracción en planos desorientados de estos policristales. En la figura 5. 10 (c), quedan 
asignados algunos de estos puntos de difracción al politipo correspondiente. 
 
Fig. 5. 10. Imágenes de XTEM para una muestra de la serie G (a) y SAED correspondiente (c), e 
imagen de XTEM para otra muestra de la serie G (b). 
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La imagen de SEM de la superficie en visión planar de las muestras de la serie H 
muestra una superficie mejor aún que las de la tercera carburización. En la figura 5. 11 (a) 
se presenta una imagen SEM de la superficie de una de estas muestras. 
En la figura 5. 11 (b), la imagen XTEM de la superficie de otra muestra de la serie H, 
presenta una capa carburizada de mayor continuidad que las anteriormente estudiadas, y 
tiene el aspecto de una estructura compuesta por una matriz y muchos precipitados de gran 
tamaño incluidos en su interior. Esto concuerda con la estructura que muestra la imagen de 
PVTEM, expuesta en la figura 5. 11 (c). 
El diagrama SAED de la figura 5. 11 (d) corresponde a una zona carburizada como la 
presentada en la imagen XTEM de la figura 5. 11 (a). En este diagrama aparecen las 
reflexiones propias del eje de zona [110] del sustrato de Si, que son las más intensas. Otras 
reflexiones extra que acompañan a éstas, más distantes respecto al haz transmitido, 
corresponden al nuevo cristal (SiC cúbico) formado tras la carburización, y también se 
observan discos poco definidos que corresponden a inclusiones dentro de la matriz 
principal orientada de β-SiC. Al realizar el indexado de las reflexiones principales 
correspondientes al cristal matriz crecido y orientado, además de la solución cúbica para el 
SiC, también resulta posible indexar tales puntos con alguna estructura hexagonal pero para 
direcciones de alto índice. Estas estructuras se han descartado en principio y se opta por la 
cúbica como la más probable debido a que en casos de carburización, como han mostrado 
otros muchos autores, está favorecido el crecimiento epitaxial de modo que las direcciones 
principales [001] y <011> del 3C-SiC sean coincidentes con la del Si sustrato. 
Las reflexiones correspondientes a la matriz están ligeramente arqueadas; ello significa 
que los granos constituyentes de esta matriz están preferentemente orientados, en un 
intervalo angular entre 10-15o alrededor de una dirección principal paralela al Si (véanse 
los arcos, por ejemplo, en el recuadro ampliado de la figura 5. 11 (d)). 
El diagrama SAED de la figura 5. 11 (e) corresponde a una zona de la muestra como la 
recogida en la imagen PVTEM de la figura 5. 11 (c). La interpretación de este diagrama es 
concordante con la estructura deducida a partir del diagrama de la figura 5. 11 (d), 
indicando además la presencia de algunos granos con desorientaciones mayores de 10-15o. 
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En la figura 5. 11 (f) se presenta un diagrama SAED registrado en zonas incluidas dentro de 
la capa carburizada que corresponden a policristales hexagonales.  
 
Fig. 5. 11. (a) Imagen de SEM para las superficies de una muestra de la serie H; (b) Imágenes de 
campo brillante de XTEM y (c) de PVTEM, y diagramas de difracción de área seleccionada en 
preparaciones en sección transversal (d), y en visión planar (e) y (f), de otra muestra de la serie H. 
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En zonas del silicio cercanas a la capa carburizada, se han encontrado contrastes 
distintos de los de silicio en imágenes de HREM registradas a lo largo del eje de zona [110] 
del Si. Los espaciados interplanares en las regiones señaladas con flechas en las imágenes 
de HREM de las figuras 5. 12 (a) y (b) no se diferencian de los del Si. Probablemente éstas 
deben ser unas zonas donde comienza la difusión de carbono y esto afecta a la dureza, 
adelgazándose en menor medida que el Si en la muestra preparada para TEM. 
 
Fig. 5. 12. Imágenes de HREM de dos zonas del Si cercanas a la capa carburizada en una muestra “H”.
Para la misma muestra, el estudio de difracción de electrones de los “voids”, como es 
el caso del que se muestra en la imagen de la figura 5. 13 (a), indica como posibles los 
politipos 3C, 2H ,4H, 6H y 8H de SiC a lo largo de todo el cuerpo de la microcavidad. 
También aparecieron inclusiones dentro de la capa continua. La marcada en la imagen de la 
figura 5. 13 (b) generó resultados de difracción positivos para los politipos 2H y 6H del 
SiC. Por otro lado, el estudio de HREM de la capa presentada en esta misma figura, ha 
demostrado también que hay incluidos monocristales de politipos hexagonales.  
La imagen de XTEM que se muestra en la figura 5. 14 (a) y la imagen más detallada de 
una zona de esta capa, en la figura 5. 14 (b), que exhibe con más claridad “voids” de gran 
tamaño, son un ejemplo de la mejor capa carburizada de la serie H, es decir, que posee una 
mejor continuidad, homogeneidad, planaridad y relajación cristalina. El diagrama de SAED 
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de la figura 5. 14 (c) muestra los puntos de difracción relacionados con Si y el SiC cúbico, 
orientados en la misma dirección que los del sustrato de Si. Por otra parte, tras indexar 
algunos puntos y anillos difusos, no es descartable la existencia de los politipos 
hexagonales de SiC, de modo que es posible que existan policristales hexagonales y 
cúbicos, desorientados respecto al Si, dentro de la capa constituida mayoritariamente por 
SiC cúbico. Para el mismo diagrama de difracción, aparece un punto claro enmarcado con 
un círculo en la imagen, que corresponde a un espaciado interplanar de 1,75Å, y es posible 
que se ajuste a SixC1-x, aunque su presencia es excepcional. 
 
Fig. 5. 13. (a) Imagen de XTEM de un “void” en una muestra de la serie H; (b) Imagen de 
XTEM de la capa carburizada y de una inclusión en el interior de ésta, para la misma muestra. 
 
Fig. 5. 14. (a) Imagen de XTEM del aspecto general de la capa carburizada en la mejor muestra 
de la serie H; (b) Imagen XTEM con “voids” y (c) diagrama difracción de electrones 
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Otra preparación de XTEM de una muestra de la serie F, que ha sufrido un fuerte daño 
asociado al bombardeo iónico, ofrece una capa con el aspecto que muestra la figura 5. 15 
(a). El indexado del diagrama de difracción correspondiente a la figura 5. 15 (b) y las 
medidas de espaciados interplanares en imágenes de HREM del seno de esta capa, 
confirman la existencia de mezcla de fases hexagonal y cúbica de politipos de SiC. 
 
Fig. 5. 15. (a) Imagen de XTEM y (b) diagrama de difracción correspondiente a una zona 
superficial de una muestra “H”, tras haber sido sometida a un intenso ataque por bombardeo iónico. 
En otras zonas específicas de la misma preparación, se localizaron unos contrastes muy 
peculiares y extendidos, como el que se presenta en la figura 5. 16 (a). Aunque son casos 
excepcionales, se llevó a cabo un estudio particular y completo de éstos. 
En la imagen de XTEM de la figura 5. 16 (a), existen tres zonas claramente 
diferenciadas, el sustrato de silicio (3), una zona intermedia (2) y una estructura superior, 
con aspecto monocristalino (1). En el estudio de la imagen de HREM de la zona (1) cercana 
a la (2), se observaron planos correspondientes a silicio, en algunos casos con cambios de 
contrastes parecidos a los presentados en la figura 5. 12, que se atribuyen a zonas 
incipientes de nuevos granos de SiC. También se identificó una inclusión de un grano 
hexagonal del politipo 8H-SiC. En la imagen de HREM de la zona (2), que a priori tiene un 
aspecto policristalino, la mayoría de las franjas indexan en espaciados propios de los 
politipos 3C-SiC y 6H-SiC. El indexado del diagrama de SAED de la zona (3) (figura 5. 16 
(b)) concluye que se trata de un monocristal de la fase 2H-SiC, siendo los ejes de zona más 
probables [311] o [421]. Otro caso idéntico se presenta en la imagen de la figura 5. 16 (c). 
El estudio de la zona monocristalina (d), mediante medidas de espaciados interplanares en 
la imagen de HREM, confirma que se trata del politipo 6H-SiC. En la figura 5. 16 (e) se 
presenta un detalle de la imagen de alta resolución que se obtuvo en esta zona. 
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Fig. 5. 16. (a) Imagen de XTEM en un saliente de la capa carburizada de una muestra de la serie H, 
con 3 zonas de distinta composición y (b) SAED de la zona monocristalina etiquetada como (1). (c) 
Imagen de XTEM, (d) detalle ampliado y (e) Imagen de HREM de la zona marcada en (d).  
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A continuación se muestran los resultados del análisis comparativo para las cuatro 
muestras carburizadas tratadas en este subapartado. Se ha realizado una estimación de la 
ocupación de la superficie cristalina por parte del SiC sobre el sustrato de silicio utilizado 
en los experimentos de carburización. En la figura 5. 17 se representa el tamaño de 
formaciones cristalinas (TFC), extendidas y continuas dispuestas en el plano de la capa 
crecida, para cada carburización realizada. Las unidades de estos tamaños corresponden a 
longitudes que expresan longitudes medidas en una dirección en la línea de contacto entre 
los precipitados de SiC a partir de imágenes de XTEM. 
Fig. 5. 17. Representación gráfica de los tamaños de formaciones cristalinas (TFC) en las muestras 
resultantes de las carburizaciones E, F, G y H. 
Al pasar de la primera a la última carburización, aumenta el tamaño de los cristales de 
SiC formados. La existencia de monocristales de tamaños superiores a 3 micras en la mejor 
muestra de la serie H (H6), mayores incluso que las formaciones policristalinas encontradas 
en las tres primeras carburizaciones, es bastante representativa de esta tendencia. Otra 
tendencia importante de las muestras carburizadas, es el aumento de la planaridad 
observada en las superficies, en parte debido al efecto que produjeron en estas superficies 
los pretratamientos utilizados para los sustratos. 
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En las imágenes de SEM de la figura 5. 18, se comparan las superficies del silicio tras 
haberlas sometido a los pretratamientos descritos para la primera y segunda carburización. 
A partir de la tercera carburización, las superficies pretratadas han mostrado una fuerte 
mejoría, exhibiendo en SEM una planaridad próxima a la de las obleas de silicio pulidas 
comercialmente. 
Se puede afirmar que el tipo de pretratamiento utilizado está relacionado y afecta 
fuertemente a la planaridad y la calidad de la capa de SiC resultante. El pretratamiento más 
acertado elimina la capa nativa de óxido afectando lo menos posible a la superficie pulida. 
En las imágenes de los dos primeros pretratamientos, que no resultaron adecuados, se 
observan formaciones en superficie, originadas por el ataque de agentes químicos sobre el 
silicio, siendo este ataque más drástico para el segundo pretratamiento, donde el HF ataca 
planos preferentes, dando lugar a grandes cavidades  con paredes de aspecto tallado. 
Fig. 5. 18. Imágenes de SEM para los dos primeros pretratamientos. 
Tras la optimización que hasta el momento se ha presentado, se hicieron numerosas 
nuevas carburizaciones, con algunas diferencias que mejoraron la calidad de las capas 
obtenidas. El portamuestras que se utilizó en todos los nuevos experimentos fue una pieza 
de nitruro de boro mecanizable cuyo diseño es similar al de la barqueta de aleación que se 
presentó en el capítulo de experimental. 
El uso de vacío en los experimentos también permitió una mejora en la calidad de las 
capas obtenidas. Hasta ahora, sólo se han presentado muestras de Si (001) carburizadas a 
presión atmosférica, pero el siguiente apartado trata los rasgos generales de las muestras 
obtenidas en la carburización de Si (001) y (111) sometidas a presiones de vacío durante los 
experimentos, gracias a un cambio posterior en el diseño del sistema de vacío y bombeo. 
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Como cierre, en la figura 5. 19, se muestra un mapa de imágenes de SEM a diferentes 
aumentos de las superficies de las muestras carburizadas que se han estudiado a lo largo de 
este subapartado, cuya mejora en la homogeneidad da idea del incremento de calidad 
obtenido en las capas. 
 
SEM E SEM F 
SEM G SEM H Hóptima 











Fig. 5. 19. Mapa de imágenes de SEM de la superficie de las muestras E, F, G y H sometidas a 
estudio en este subapartado. 
100 µm 100 µm 
20 µm 20 µm 20 µm 
5 µm 5 µm 5 µm 
1 µm 1 µm 1 µm 
20 µm 20 µm 
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5.1.2. Análisis general de la carburización MTCVD. 
Las estructuras SiC/Si que se presentan fueron obtenidas mediante MTCVD en el 
sistema de carburización de obleas de Si de fabricación y puesta a punto propias presentado 
en el apartado 2.2.1. Recordamos que el flujo de los gases implicados ocurre dentro de un 
tubo de aleación de Fe-Cr-Al para alta temperatura, que pasa por el interior de un horno 
eléctrico tubular y que calienta exteriormente al tubo de reacción. El tubo es refrigerado en 
los extremos de su paso por el horno y en su interior se dispone un dispositivo para 
trasladar un portamuestras de BN mecanizable, cerca del que se ubica un termopar tipo K. 
Este sistema interno permite el movimiento del portamuestras sin ruptura del vacío 
mediante unos cilindros magnéticos de teflón y neodimio sinterizado, concéntricos al 
sistema.  
Aparte de las primeras carburizaciones de optimización efectuadas a presión 
atmosférica y a flujos de propano cercanos al 0,1% en H2, donde quedan englobadas las 
muestras E, F, G y H, los procesos de carburización que se presentan en este apartado se 
llevaron a cabo utilizando una mezcla de H2 y C3H8 en condiciones de vacío con una 
presión base de 10-1-10-2 torr y una presión de trabajo aproximada en el rango de 1-100 torr. 
Las muestras obtenidas en vacío se carburizaron aproximadamente a 1200oC durante 4 a 8 
min, utilizando una rampa de calentamiento cercana a 5oC/s y se dividen en dos grupos3. El 
primer bloque fue carburizado utilizando una mezcla de flujos de 2 l de H2 /min con 
cantidades que oscilaron entre 0,25 y 1 ml de C3H8/min (≈0,01-0,05% de propano). El resto 
de muestras se carburizaron disminuyendo los flujos y variando las proporciones con unos 
caudales de gas portador de 0,5 y 0,1 l de H2/min y un porcentaje de propano en el rango de 
0,01 a 0,1%. En todos los casos, previamente a la carga dentro del reactor, las muestras de 
Si fueron desengrasadas en acetona y etanol, más tarde desprendidas de óxido nativo 
durante 15 min en una disolución de HF al 5% y secadas con una pistola de N2 a presión. 
Una vez dentro de la cámara se redujeron en H2 a 1000oC durante 1 min para limpiarlas de 
óxido y tras enfriar se introdujo la mezcla de gases y comenzó la rampa de temperatura. 
La carburización de Si (001) a presión atmosférica, como se ha visto en el apartado 
anterior, resultó en la consecución de capas continuas y planas de SiC donde el politipo 
cúbico 3C-SiC fue la fase predominante y donde se observó la presencia de policristales 
hexagonales4. En las muestras obtenidas en vacío, en ambas superficies se ha observado 
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una mejora en la calidad estructural del SiC, ya que la carburización da origen a capas 
completamente cúbicas y más altamente orientadas sobre el sustrato de Si. 
Las imágenes de XTEM de las capas de SiC obtenidas a altos flujos muestran capas 
de SiC de centenas de nanómetros de espesor (400-700 nm) bajo las que se disponen 
huecos o “voids” típicos de estas estructuras. Estas grandes vacantes son el resultado del 
sacrificio del Si del sustrato que difunde hacia el exterior para reaccionar con el C y formar 
la capa carburizada. En el presente estudio, los “voids” adquieren profundidades del orden 
del espesor de la capa de SiC y anchuras que suelen superar 1 µm. La figura 5. 20 (a) 
muestra un ejemplo de estas estructuras. Los diagramas de difracción de electrones de área 
seleccionada (SAED) correspondientes a estas capas y tomados en eje de zona [110] 
muestran la total predominancia de las estequiometrías de β-SiC y Si. El alineamiento de 
los puntos de difracción correspondientes a estos dos materiales indica, además, la alta 
orientación existente entre las dos estructuras. Las capas carburizadas poseen una estructura 
mosaico donde cristales de SiC con una pequeña rotación entre unos y otros se disponen 
orientados sobre los planos del Si. Esta rotación es identificable en los diagramas de SAED 
y está relacionada con el arco que se forma en la difracción asociada a reflexiones del 3C-
SiC. El arco medido en los SAED de las figuras 5. 20 (b)~2o, (c)~5o y (d)~10o aumenta con 
el aporte de C en la reacción (figura (b): 0,4 ml C3H8/min; (c): 0,5 ml C3H8/min; y (d): 0,75 
ml C3H8/min). 
 
Fig. 5. 20. Imagen XTEM de la estructura 3C-SiC/(001)Si (a). Diagramas SAED de muestras donde 
se indica el arco de difracción (rotación) de la reflexión SiC, que aumenta con el aporte de C (b-d). 
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En todos estos experimentos se observaron otros hechos de interés. Si la 
carburización es drástica (tiempos de reacción largos o alto aporte de C) se origina tal 
difusión del Si que las capas tienden a separarse del sustrato. Esto ocurre porque los 
“voids” crecen tanto que casi llegan a unirse y la capa de SiC queda fijada al Si mediante 
pequeñas columnas. Este comportamiento lleva asociado la formación de grietas en las 
capas de SiC ya que capas tan delgadas, tensadas y no soportadas tienden a quebrarse como 
consecuencia del alto desajuste reticular con el Si, cercano al 20%. Este curioso 
comportamiento puede ser visualizado en la figura 5. 21. La figura 5. 21 (a) muestra una 
imagen de SEM en sección transversal, donde la capa de SiC se dispone sobre grandes 
cavidades vacías de material. La figura (b) muestra una grieta en una capa de SiC en visión 
planar. Es posible observar la superficie del Si debajo del SiC en la grieta e incluso a través 
del Si. La figura 5. 21 (c) muestra una imagen de campo oscuro de una de esas columnas y 
de la evidente unión entre el SiC y el Si. 
Fig. 5. 21. Imágenes de SEM del SiC decapado en sección transversal (a) y en visión planar (b). 
Imagen de DF de la unión SiC-Si, donde se muestra una de las columnas que unen al SiC y al Si (c). 
Otros factores asociados a estas carburizaciones desmesuradas en espesor son la 
formación de una mayor policristalinidad y porosidad, como se muestra en la figura 5. 22. 
Los granos de SiC muestran distintos contrastes en PVTEM y la difracción asociada (figura 
5. 22 (b)) exhibe anillos debidos a difracción de policristales con alta desorientación. Las 
muestras carburizadas a flujos y/o tiempos menores ayudan a averiguar cual es el 
mecanismo de crecimiento implicado en la formación de las capas, ya que el proceso se 
encuentra en un estado menos avanzado. La figura 5. 22 (c) es una micrografía de SEM 
donde varias islas o granos de SiC están identificados. 
Un mecanismo de crecimiento tridimensional sin saturación o de tipo Stranski-
Krastanov da explicación a lo ocurrido. Para conseguir la mejor monocristalinidad en las 
muestras, las reacciones deben ser más cortas en tiempo y deben perseguir el seguimiento 
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de un mecanismo de crecimiento cuasi-dimensional con saturación rápida, que daría lugar a 
capas ultra delgadas5. 
 
Fig. 5. 22. (a) Imagen PVTEM y (b) diagrama de SAED del SiC policristalino originado en 
carburizaciones drásticas. (c) Micrografía de SEM de granos de SiC obtenidos a tiempos cortos de 
reacción (1-2 min). 
Finalmente, el uso de FTIR ha permitido estudiar el comportamiento óptico del SiC 
obtenido. El método que introdujeron Hass y Hevins6 para determinar las constantes ópticas 
de la reflectividad medida en aleaciones III-N, usando un modelo de oscilador elástico de 
dispersión simple, es aplicado en este caso. Resumiendo lo ya introducido en el capítulo 
experimental, el método consiste en utilizar las ecuaciones que relacionan la reflectividad 
(R) de la radiación que incide en una capa de un material absorbente con el índice de 
refracción complejo. Finalmente, se llega a un sistema de ecuaciones donde el problema se 
reduce al ajuste de los datos experimentales en función de los parámetros wTO (frecuencia 
de resonancia asociada a la vibración transversal de los fonones de SiC a alta longitud de 
onda), wLO (frecuencia de vibración longitudinal del fonón), ε0 (constante dieléctrica 
estática o de baja frecuencia), ε∞ (constante dieléctrica de alta frecuencia) y el factor γ 
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(coeficiente de ajuste “damping”). Los cuatro primeros parámetros se relacionan por 
(ωTO/ωLO)2=ε0/ε∞. En un capítulo anterior (apartado 3.3.2) se introdujo la metodología 
seguida en los ajustes. En la figura 5. 23 se muestra la curva experimental (marcada con 
una flecha) y tres curvas de ajuste para una muestra SiC/Si representativa del MTCVD. 
Con objeto de identificar los parámetros incógnitas característicos de la capa formada, en el 
proceso de ajuste de regresión, éstos se dejan variar libremente partiendo de valores 
tabulados para el SiC masivo relajado. De esta forma se ha podido determinar que la 
presencia de huecos en las intercaras y de cierta saturación de carbono en el SiC, hacen que 
las capas obtenidas se desvíen de la idealidad que supone una estructura totalmente libre de 
defectos y que esto afecte a sus propiedades ópticas. Esta afirmación se apoya en resultados 
experimentales del mismo tipo7. 
Por ejemplo, para la mejor curva de ajuste de la curva experimental de la figura, los 
parámetros calculados fueron: ωTO=807,0 cm-1; ωLO=999,2 cm-1; ε∞=7,5; ε0=11,4 y 
γ/ωTO=0,015 partiendo de los valores del cristal relajado de 3C-SiC ωTO=796,2 cm-1; 
ωLO=971,1 cm-1; ε∞=6,5; ε0=9,7 y γ/ωTO=0,010. Esto es indicativo de que la calidad del SiC 
cúbico formado en los experimentos de MTCVD es buena, y que algunos de sus parámetros 
ópticos presentan una pequeña desviación con respecto a los que posee el 3C-SiC relajado3. 
 
Fig. 5. 23 Espectro R-FTIR de reflectancia experimental (señalado con una flecha) y curvas 
calculadas (líneas de menor intensidad) para una de las muestras MTCVD de 3C-SiC/Si  
 
 




- 198 - 
5.1.3. Aparición de nanotubos de carbono (CNT) en los experimentos 
de MTCVD.  
Los nanotubos de carbono (CNTs) son materiales de moda desde que un microscopista 
electrónico los descubriera en 19918. De hecho, las características tubulares de estas 
estructuras las hacen ideales para modular las propiedades conductoras o aislantes en 
aplicaciones de dispositivos opto y microelectrónicos9, para permitir la difusión de 
hidrógeno usándolas como canales de conducción o en el desarrollo de pantallas de emisión 
de campo, actuando como cátodos10. Estas fibras tienen otras aplicaciones en el 
reforzamiento de materiales compuestos o microcuerdas, obteniéndose magníficas 
propiedades mecánicas. El objetivo de este subapartado es el de demostrar la síntesis de 
microtubos y nanotubos de C soportados sobre sustratos de Si y obtenidos por pirólisis de 
hidrocarburos. 
Recientemente se ha conseguido sintetizar estas estructuras11 en el sistema de 
carburización MTCVD desarrollado en nuestro grupo de investigación. Los experimentos 
de fabricación de estos tubos se llevaron a cabo aportando un 0,01-0,03% de propano en 
0,5 l/min de H2 a la vez que se realizaba una rampa de subida de temperatura (próxima a 
10oC/min), estabilizándose a temperaturas cercanas a los 1000oC y tiempos cortos de 
aproximadamente 1,5 min; a presiones de 10-1 torr. En estas condiciones se consiguió la 
ruptura de las moléculas de propano y la deposición de C en las superficies de Si. 
Los sustratos de Si (trozos de oblea) fueron sometidos a los pretratamientos de 
limpieza ya presentados, antes de su introducción a la cámara de crecimiento. Los factores 
claves para que se haya producido la síntesis de CNTs son que (i) el interior del reactor no 
fue sometido al proceso de limpieza y purga común y previo al resto de las carburizaciones 
y (ii) las superficies de Si tampoco fueron sometidas a la limpieza de óxido nativo una vez 
cargadas. Ambos procesos se realizan con un flujo de H2 a alta temperatura de 1000oC, por 
lo que la persistencia de residuos externos o propios del tubo de reacción hace pensar que 
estas impurezas sean las responsables de que ocurra la nucleación de los nanotubos de 
carbono en sus primeras fases de formación. Esta hipótesis es congruente con que se haya 
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De forma general, se han observado diferentes configuraciones de CNTs como son 
nanofibras aisladas, uniones tipo “Y” o mallas fibrosas formadas por una especie de tejido 
de nanotubos. En la figura 5. 24 se presentan imágenes de XSEM (a) y PVSEM (b) con 
algunas de estas configuraciones y se advierte que el tamaño típico de los nanotubos es 
variable, llegando a algunas micras de longitud y a decenas de nanómetro de anchura. 
 
Fig. 5. 24. Imágenes de SEM de los nanotubos. 
La figura 5. 25 (a) muestra una imagen de PVTEM de una región fibrosa con muchos 
de estos nanotubos enmarañados. El detalle del SAED que se muestra en la figura 5. 25 (b) 
está registrado en la zona más cercana al sustrato (zona fibrosa) de una preparación XTEM. 
Este diagrama posee muchos puntos aislados y anillos de difracción que dan una idea de la 
naturaleza policristalina de esta región cercana al sustrato. Esta difracción es debida a 
policristales de SiC de politipos cúbico o hexagonales, aunque muchos de los puntos no 
pudieron ser asignados a una sola fase de SiC, o a otros compuestos. Los mayores 
policristales se encuentran depositados entre las estructuras fibrilares o en la zona de las 
bases de los nanotubos. La imagen de la figura 5. 25 (c) muestra la micrografía de HREM 
tomada en una de estas inclusiones dispersas, mientras que la parte (d) de la figura 5. 25 es 
una imagen en detalle de la región recuadrada en línea discontinua en la parte (c). En esta 
estructura son visibles planos reticulares con un parámetro interplanar de 0,29 nm. 
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Fig. 5. 25. Imagen de TEM de una región fibrosa (a) y diagrama de SAED correspondiente (b). 
Micrografía de HREM de una inclusión dispersa en la matriz fibrosa (c) y detalle de la misma (d). 
En muchas ocasiones, se observa una discontinuidad en el contraste de los tubos justo 
en sus puntas. Estas acumulaciones de componentes serán denominadas en lo sucesivo 
“cabezas”. Un estudio más detallado mediante TEM hace descubrir que en el interior de las 
cabezas se disponen policristales de gran tamaño (en relación con la anchura del nanotubo). 
La figura 5. 26 (a) es una imagen de dos nanotubos y una malla fibrosa en la parte más 
próxima al sustrato. En la parte (b) de la figura 5. 26 se expone una ampliación de la zona 
señalada en la imagen (a), correspondiente a la parte final de un tubo y a su cabeza. Esta 
imagen se presenta en negativo para que la visualización de los detalles sea más clara. La 
figura 5. 26 (c) es una imagen de HREM de una de las cabezas en visión planar donde se 
advierte una inclusión cristalina esférica de unos 70 nm de diámetro inmersa en una matriz 
amorfa. Esta estructura amorfa corresponde al carbono que está rellenando el esqueleto 
tubular y es apreciable en los tubos de la misma imagen. 
Los experimentos de EDX efectuados para ciertas regiones de las superficies de estas 
muestras han mostrado la presencia de hierro en estas estructuras. La figura 5. 27 muestra 
el espectro de EDX de una de estas zonas con señales asociadas a los picos Kα y Kβ del Fe. 
El pico asociado al Si corresponde a la señal generada por el sustrato, aunque este espectro 
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Fig. 5. 26. Estructura de los nanotubos en sección transversal (a-b) y en visión planar (c).  
Debido a la contaminación, las partículas de Fe actúan como precursores o sitios de 
nucleación de las reacciones y, de acuerdo con la literatura12, promueven la ruptura de las 
moléculas de hidrocarburo. Más tarde, gracias a un gradiente térmico favorable, los átomos 
de C difunden a través de las fases metálicas hasta alcanzar el sustrato. Si las partículas 
permanecen adsorbidas al sustrato se crean capas fibrosas (“bottom growth”) y por el 
contrario, si son levantadas del sustrato permaneciendo en las puntas de los nanotubos, 
ocurre el mecanismo denominado “tip growth”. Estos mecanismos de formación están 
esquematizados en la figura 5. 27 dentro del recuadro con líneas discontinuas. 
 
Fig. 5. 27. Espectro de EDX y mecanismos de formación de los CNTs soportados en Si. 
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Como cierre al apartado sobre MTCVD, se exponen las siguientes conclusiones generales: 
o Se ha llevado a cabo con éxito el diseño y montaje de un sistema experimental de 
carburización de silicio monocristalino que utiliza rampas moderadas de 
temperatura (MTCVD), basado en el proceso de CVD por elevación rápida de la 
temperatura (RTCVD). El diseño del sistema ha permitido su construcción a un 
coste notablemente inferior al de los construidos hasta ahora para el mismo fin. 
o Se ha conseguido la producción de capas de SiC epitaxial sobre sustratos de Si 
(001) y (111), mediante carburización del Si, utilizando el sistema de carburización 
desarrollado. Se ha efectuado el estudio de las muestras más representativas de 
cada carburización, mediante el análisis de las capas obtenidas. Se han obtenido las 
condiciones experimentales para completar la optimización del proceso de 
carburización en cuanto a la calidad cristalina de la capa de SiC obtenida. Las 
mejores condiciones utilizadas fueron una temperatura máxima de carburización 
de 1281oC, con un flujo de 10,2 mln de propano que es transportado en un gas 
portador H2, con un flujo de 1 lnm, y con una rampa de 5,5oC/s. 
o Todas las muestras obtenidas muestran evidencias de la existencia de SiC en su 
superficie, así como los defectos típicos (cavidades, nanotubos, …) en este tipo de 
capas carburizadas. Las mejores muestras, en cuanto a calidad cristalina y 
planaridad superficial, exhiben capas de espesor superior a 300 nm, siendo la 
estructura mayoritaria 3C-SiC, prácticamente relajada y orientada en un intervalo 
angular menor de 10o alrededor de una dirección paralela a la [001] 0 [111] del Si. 
Además, en algunas ocasiones se produce la presencia de otras inclusiones 
policristalinas de SiC hexagonal y cúbico. También se detecta, en condiciones 
especiales, la presencia de nanotubos de carbono. 
o El estudio de capas 3C-SiC/Si carburizadas a bajas presiones reflejó un mecanismo 
de crecimiento tridimensional con y sin saturación, que tiende, en los mejores 
casos, a un crecimiento de tipo Stranski-Krastanov. Los granos de SiC se 
distribuyen en una estructura mosaico. La formación de capas de 3C-SiC con cierta 
policristalinidad que tienden a quebrarse y separarse del sustrato se favorece 
cuando se emplean tiempos de reacción largos o alto aporte de C. 
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5.2. COMPORTAMIENTO DE LAS MUESTRAS DE SILICIO CARBURIZADAS 
POR RAMPAS RÁPIDAS EN CVD (RTCVD) 
Las muestras preparadas para los experimentos de microscopía electrónica de 
transmisión (TEM y HREM) y de barrido (SEM), así como para elipsometría (SE) y FTIR 
de reflectancia, han sido catalogadas siguiendo un criterio de distancia desde el centro hasta 
el borde de la obleas de Si de tres pulgadas de diámetro cuya superficie ha sido carburizada 
en su totalidad. Esta asignación se presenta en la figura 5. 28. Las muestras han sido 
nombradas empezando por 0 si la orientación de la oblea es (001) (muestra I) y empezando 
por 1 si la oblea es (111) en superficie (muestra J). Las muestras α, β, γ y δ (10 mm x 10 
mm) fueron analizadas mediante FTIR y SE, mientras que las muestras a, a2, b2, c, d y xa2 
(5mm x 5 mm) fueron los trozos preparados para XTEM y PVTEM. 
 
Fig. 5. 28. Vista esquemática de la asignación de nombres a las muestras preparadas en cada oblea 
de Si. Los trozos α, β, γ y δ se estudiaron por SE y FTIR, mientras que los trozos a, a2, b2, c, d y 
xa2 se estudiaron por microscopía electrónica. 
5.2.1. Carburización RTCVD de superficies (001) de Si (I). 
En la figura 5. 29 se muestran imágenes de XTEM para la muestra I. Las imágenes de 
todas las muestras preparadas muestran unas capas carburizadas bien definidas, 
homogéneas y continuas. El espesor medio medido de las micrografías de HREM de la 
capa de SiC (001) está próximo a 2 nm. 
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La variación en el espesor de las capas carburizadas obtenidas se ha determinado a lo 
largo de direcciones radiales de la oblea. La capa de SiC conseguida tiene un espesor 
medido en las imágenes de HREM de 2,16 nm para la zona 0a; 2,11 nm para la zona 0b2; 
1,99 nm para la zona 0c y 1,81 nm para la zona 0d. 
Fig. 5. 29. Imágenes de XTEM de la muestra I. (a) Imagen en BF de la zona 0a; (b) Imagen de 
HREM de la zona 0b2; (c) Imagen de HREM de la zona 0c. 
Del comportamiento del espesor medio de la capa T(nm) con respecto a la distancia 
radial desde el centro de la oblea  R(mm) hasta cada posición ensayada, se ha deducido que 
el espesor de la capa se ajusta a una función polinomial que tiene un máximo de planaridad 
en la zona central de la oblea y que sigue la expresión T=2.1518+(5.1x10-3)R-(4.9x10-4)R2. 
Para este sistema, se han encontrado pequeños cambios en el espesor de la capa de SiC, 
algo que ya ha sido previamente propuesto como debido al efecto del campo de 
calentamiento provocado por las lámparas del reactor RTCVD, que aunque es 
prácticamente homogéneo, afecta a la temperatura de crecimiento de tipo 2D a lo largo de 
la superficie de la oblea13. En la figura 5. 30 se muestran la gráfica y los datos utilizados, 
así como los mayores y menores espesores medidos en cada muestra preparada para 
microscopía. En estos casos es importante advertir que los artefactos que ocurren en las 
micrografías de HREM, como por ejemplo los provocados por contrastes de Fresnel, la 
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presencia de zonas amorfizadas o contrastes oscuros debido a las tensiones localizadas en la 
intercara, pueden afectar a la medida precisa de los espesores. Se ha estimado que el límite 
de precisión en nuestras medidas está próximo a ±0,27 nm, que corresponde a la distancia 
entre las franjas que hemos tomado como referencia en las medidas, correspondientes a los 
planos (002) del Si paralelos a la matriz y a la superficie (001) de la matriz del Si. 
 
Fig. 5. 30. Dependencia de T (nm) vs R (mm). La tabla adjunta muestra los datos de espesor 
promedio (T), máximo y mínimo medido mediante HREM en las zonas 0a, 0b2, 0c y 0d de la 
muestra I, que se encuentran a la distancia radial (R) medida desde el centro de la oblea. Aunque se 
aprecian cambios en el espesor medido, las capas carburizadas son muy planas y continuas y las 
localizaciones más gruesas suelen coincidir con los límites superiores de los pequeños “voids” 
situados debajo de las capas de SiC, mientras que las zonas delgadas son las alejadas de los “voids”.
En la figura 5. 31 se muestran las características de los pequeños y escasos “voids” que 
se han encontrado mediante HREM en la muestra I. Ya se ha explicado que estos defectos 
bien conocidos son indeseables y en estas muestras se ha conseguido tener una baja 
densidad de tales defectos, debido al mecanismo de autolimitación optimizado que ocurre 
en la conversión de la superficie del Si hasta SiC. Normalmente, se requieren altas 
temperaturas para obtener capas cristalinas de SiC de buena calidad, pero a estas 
temperaturas la difusión del Si hacia el exterior es más alta, así que se generan mayores 
“voids” en el Si14. Con la reducción del tiempo de carburización (como en nuestros 
experimentos) a estas altas temperaturas se consigue una reducción en las dimensiones y 
densidad de los “voids” bajo ciertas condiciones15. De hecho, no se han observado “voids” 
en las imágenes de PVTEM debido a sus pequeños tamaños y su baja densidad. No 
obstante, las imágenes de HREM han permitido determinar sus principales características. 
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La anchura y la profundidad media de los “voids” observados son 18,5(±1,0) y 3,2 (±0,5) 
nm, respectivamente. 
En muchos casos, donde se han encontrado zonas locales con mayor densidad de 
“voids”, la distancia de separación media entre “voids” es de 15(±4) nm. Los valores entre 
paréntesis toman en cuenta el rango de datos observado para las diferentes regiones 
examinadas en diferentes preparaciones en sección transversal de muestras de la oblea 
(001), a lo largo del eje de zona [110]. 
Fig. 5. 31. Detalles de imágenes de HREM y XTEM de los “voids”. 
La estructura mosaico inducida por el alto desajuste reticular entre el Si y el SiC se 
revela en la imagen de PVTEM de la figura 5. 32 para la zona 0xa2 de la muestra I. En esta 
misma imagen se han medido los tamaños de 200 de los granos en una zona localizada y a 
100 de estos granos se les ha calculado el factor de forma F. 
El histograma del tamaño de grano en esta muestra se ajusta a una distribución de 
doble gaussiana centrada aproximadamente en los valores 104 y 247 nm2, siendo el tamaño 
de grano medio de 168 nm2. Esta función de ajuste queda representada como una línea que 
envuelve al diagrama de barras de la figura 5. 32 (b). Si se utiliza la expresión F=4πS/L2 
donde S es el área del grano considerado y L es su perímetro de éste, el valor medio del 
factor de forma F se centra en 0,6, siendo F=1 el valor que se obtendría si los granos fueran 
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perfectamente circulares. De forma análoga, la figura 5. 32 (c) representa el ajuste de la 
distribución de los factores de forma a una gaussiana simple. 
 
Fig. 5. 32. Estructura mosaico en el SiC (001). (a) Imagen en PVTEM de la estructura granular; (b) 
distribución del tamaño de los subgranos y (c) distribución del factor de forma de los subgranos. 
La figura 5. 33 muestra dos micrografías de HREM en orientación XTEM de la 
muestra (001) a lo largo del eje de zona [110], donde se observan fácilmente los planos 
(002), (111) y (111) del sustrato de Si, que están etiquetados en la parte (a) de esta figura. 
El SiC obtenido consiste en aproximadamente 10 planos atómicos (002) del politipo cúbico 
del SiC. La intercara es relativamente suave y el crecimiento se ha producido claramente de 
forma epitaxial. No obstante, los contrastes en la capa de SiC indican la presencia de 
relajación en la red, debida a la formación de dislocaciones cercanas a la intercara.  
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Fig. 5. 33. Micrografías de HREM que demuestran la calidad cristalina del SiC formado. 
La estructura de dislocaciones se estudió utilizando filtros de transformada rápida de 
Fourier (FFT) sobre las imágenes de HREM. De esta forma, se observa que existen 
dislocaciones de desajuste (MD) dentro de la capa de SiC y justo en la intercaras formadas 
en las superficies (001). La figura 5. 34 (a) muestra la imagen original, y que las 
dislocaciones pueden ser fácilmente detectadas en el patrón filtrado por FFT (b), ya que 
sólo aparecen los contrastes que guardan cierta periodicidad (familias de planos). Como 
resultado, las dislocaciones se revelan (posiciones recuadradas) como franjas extras si se 
filtran los planos (111) y (111) en los casos (c) y (d), respectivamente. El recuadrado doble 
indica una MD tipo Lomer o de 90o, siendo el resto dislocaciones MD de 60o. 
 
Fig. 5. 34. Imágenes de HREM filtradas por FFT donde se revelan dislocaciones MD. 
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Se han realizado estos filtros a grandes áreas de intercara y por ejemplo, en la imagen 
de HREM de la figura 5. 35, los tres rectángulos correspondes a regiones filtradas, para 
demostrar la presencia de las MD justo en la intercara (rodeadas por círculos blancos en la 
imagen filtrada) y dentro de la capa de SiC (círculos negros). El análisis de estas imágenes 
permite hacer un cálculo del desajuste reticular relajado y de la tensión residual en las 
epitaxias. En estos casos no se han observado dislocaciones de propagación “Treading: 
TD” que se dirijan hacia la superficie, que suelen ocurrir tras la interacción de MDs. 
 
Fig. 5. 35. (a) Los recuadros indican regiones donde se han llevado a cabo filtros de tipo FFT en la 
imagen de HREM en una preparación de XTEM; (b) MDs localizadas y etiquetadas con círculos. 
Los diagramas de SAED registrados en la muestra en preparaciones en PVTEM 
permiten certificar la buena orientación del 3C-SiC “monocristalino” para todas las 
preparaciones. De estas observaciones, la desorientación “twist” o giro máximo “in-plane” 
del 3C-SiC(001) sobre el sustrato Si(001) se calculó que está en ±3o. La figura 5. 36 
muestra el diagrama de SAED registrado a lo largo del eje de zona [001] de la muestra I. El 
diagrama de la figura 5. 36 (a) muestra la asignación esquemática de todos los puntos de 
difracción que se observan en el SAED de la figura 5. 36 (b), cuyo contraste está invertido 
para que se vean mejor los puntos. En este esquema, los puntos ordenados más intensos 
(puntos blancos) corresponden a la difracción provocada por el Si(001) del sustrato masivo. 
Los puntos ordenados en la misma disposición pero con diferente parámetro (puntos 
rayados), corresponden a la difracción del SiC cúbico y los puntos etiquetados como a, b, y 
d (cruces) están originados por la doble difracción entre el 3C-SiC(001) y la red de Si(001). 
De este modo, la difracción “a” se origina por dos difracciones consecutivas: (i) en la red 
del 3C-SiC y (ii) en la red del Si con una orientación de incidencia 220 (por ejemplo, 
situando los puntos 220 del Si en el haz transmitido o central). Condiciones de doble 
difracción similares centradas en 2 2 0, 2 20, 040 y 4 00 están indicadas como las 
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Los puntos situados entre los principales del Si (puntos a media distancia) se indexan 
asumiendo la posible presencia de granos monocristalinos de Si* <116>, probablemente 
emplazados debajo de la capa de SiC, justo en la intercara o en las superficies de las caras 
de los “voids”. El contenido de este tipo de Si* se explica asumiendo que durante el 
mecanismo de difusión de vacantes16, que ocurre durante la difusión del Si hacia el exterior 
(“outdifussion”), no todo el Si reacciona con el C aportado en la carburización. El resto de 
los puntos (cruces punteadas “f” y “g”) se originan por la doble difracción entre los 
cristales de <116>Si* y la red de Si(001). Por ejemplo, los puntos como “f” surgen cuando 
el haz transmitido del diagrama de Si* se sitúa sobre la difracción 4 00 del diagrama del Si. 
Hay que tener en cuenta que este tercer tipo de difracción sólo ocurre en diagramas de 
SAED registrados a muy largos tiempos, por lo que se concluye que este tipo de granos de 
Si* desorientados no son muy abundantes. 
 
Fig. 5. 36. Diagrama de SAED de la capa de 3C-SiC/Si de la zona 0a2 en PVTEM en EZ [001]. 
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En el caso de los puntos indexados como 3C-SiC se observa que la forma no es 
perfectamente circular, sino que tiene un pequeño arco alargado con un ángulo de unos 
cuantos grados respecto al centro del diagrama (haz transmitido). Esto arcos son el 
resultado de la desorientación de los subgranos de SiC cúbico de la estructura mosaico 
sobre el sustrato de Si. Este valor de la medida directa del arco sobre los negativos de 
microscopía se puede aceptar como una medida próxima a la desorientación real17.  
Alternativamente, para mejorar las medidas de espesores en distintas zonas, los 
resultados de las medidas de HREM se comparan con medidas de SE en áreas 
correspondientes y de SWLMA (“Single Wave Lenght Multiple Angle Measurements”) 
para grandes áreas. La medida de SWLMA tomada para una longitud de onda de 632 nm es 
una técnica relacionada con la elipsometría y permite estimar un espesor medio de 2,47 nm 
para la capa carburizada de la oblea I. Las medidas se realizan utilizando un modelo de 
capa simple 3C-SiC/Si. Por otro lado, la técnica de SE permite deducir el espesor y la 
composición de capas mediante el ajuste de datos experimentales con curvas teóricas. Las 
medidas de elipsometría son menos precisas que las de microscopía, pero dan una ida de la 
tendencia del espesor en el SiC para zonas mayores (menos locales) y además es una 
técnica de ensayos no destructiva. En estos ajustes, para la zona 0α el mejor ajuste lo 
alcanza una capa de 3,1 nm compuesta de un 91% de SiC más un 9% de Si cristalino (c-Si); 
para la zona 0β: 3,2 nm (91% SiC+9% c-Si); para la zona 0γ: 3,4 nm (92% SiC+8% c-Si) y 
para la zona 0δ: 3,1 nm (92% SiC+8% c-Si). 
Otros análisis de FTIR para las mismas zonas demuestran la existencia de la estructura 
cúbica de SiC en la capa carburizada. Los espectros de SE y FTIR en las figuras 5. 37 (a) y 
(b) corresponden a la zona 0α de la muestra I. En el caso de la gráfica de elipsometría, se 
representan las componentes real e imaginaria de la constante dieléctrica (como puntos) y 
el mejor ajuste obtenido con modelos SiC/Si (líneas). La capa de SiC es tan delgada que el 
espectro registrado en modo R-FTIR resulta en una mezcla de los espectros de reflexión y 
transmisión del sistema. De esta forma, la banda del enlace Si-C aparecería en el espectro 
en el punto de inflexión marcado. Por consiguiente, el método de ajuste presentado en el 
capítulo experimental no puede ser desarrollado en casos de capas tan delgadas y se hacen 
adecuadas otras técnicas como ATR o µ-Raman. 
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Fig. 5. 37. (a) Espectro de SE (puntos) y simulación (línea continua) y (b) Espectro de FTIR para la 
muestra I en la zona oα 
5.2.2. Carburización RTCVD de superficies (111) de Si (J). 
En la figura 5. 38 se muestra una imagen de XTEM para la muestra J en la zona 1a. 
Las imágenes de todas las muestras preparadas muestran capas carburizadas bien definidas, 
homogéneas y continuas. El espesor medio medido de las micrografías de HREM de la 
capa de SiC (001) es de 3,12 nm, y su valor oscila entre 2,60 y 3,40 nm a lo largo de la 
superficie de la oblea J. Los estudios preliminares han demostrado que se forman capas 
ultradelgadas de 3C-SiC(111)//Si(111) sobre toda la superficie de la oblea de tres pulgadas 
de diámetro. 
 
Fig. 5. 38. Imagen de XTEM de la zona 1a de la muestra J. 
De nuevo se ha procedido al análisis de las muestras por SWLMA a 632 nm. El valor 
promedio del espesor de la capa carburizada de SiC medido con esta técnica es de 3,14 nm 
y ayuda a corroborar el resultado de los análisis de TEM. Los resultados de SE permiten 
determinar una composición media de las capas de 94% de SiC y 6 % de c-Si, siendo los 
valores concretos para la región 1α de 3,7 nm (95%SiC+5%c-Si); para la 1β de 3,8 nm 
(94%SiC+6%c-Si); para la 1γ de 3,8 nm (93% SiC+7% c-Si) y para la 1δ de 3,8 nm (93% 
SiC+7% c-Si). Los resultados de FTIR también son parecidos a los ya presentados y se 
localizan características relacionadas con el enlace Si-C en los espectros correspondientes. 
En la figura 5. 39 se muestran los espectros de SE y FTIR que corresponden a la zona 1α 
de la muestra J. Puede comprobarse que los resultados son equivalentes a los encontrados 
en la carburización de superficies (001). 
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Longitud de onda (cm-1)
Fig. 5. 39. (a) Espectro de SE y simulación y (b) Espectro de FTIR para la muestra J en la zona 1α 
En el caso de la muestra en orientación (111), la estructura de granos ha podido ser 
estudiada con mucha más profundidad, hasta el punto que se han obtenido datos 
relacionados con la desorientación de cada subgrano de SiC correspondiente a la estructura 
mosaico con respecto al sustrato de Si (111). Estos datos se extraen del análisis cuidadoso 
de micrografías de HREM donde se presentaron contrastes de Moiré provocados por la 
interacción de los planos {220} del SiC y del Si. En lo sucesivo se presenta la metodología 
utilizada en este caso específico. 
El adecuado tratamiento de los contrastes de franjas de Moiré hacen que se 
magnifiquen las relaciones de desajuste y desorientación entre capas diferentes de dos 
estructuras cristalinas, por lo que el análisis de estos contrastes ha demostrado ser una 
técnica muy adecuada para el estudio de las intercaras entre dos redes desajustadas17. Por 
otro lado, la transformada de Fourier discreta, puede ser aplicada a imágenes digitales por 
medio del algoritmo FFT. Por tanto, cualquier estructura periódica original en el dominio o 
espacio real será representada como un pico en la imagen del espectro de intensidades o 
espacio recíproco a una distancia o radio que corresponde al espaciado de los contrastes 
periódicos en la imagen real y a un ángulo perpendicular a la dirección de éstos. Esto hace 
que las operaciones con imágenes de HREM en su dominio de frecuencia sean útiles, 
fáciles y en muchos casos convenientes de usar, y se han convertido en importantes 
herramientas de análisis de imágenes. Esto es así porque mediante cálculos de ajustes de 
curvas es posible localizar los centros de los picos de intensidad en imágenes digitalizadas 
como mapas de bits (valores numéricos)18. Las medidas precisas de las localizaciones de 
los picos (promediadas en el dominio de frecuencias) son más fáciles que tratar de extraer 
la misma información de imágenes originales, incluso aunque estén digitalizadas. 
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En espectros FFT de imágenes de HREM, la posición de los picos dan una 
información básica del espaciado interplanar y la orientación de los planos, que pueden ser 
medidos mediante la interpolación de la posición del pico a una fracción de anchura de 
píxel, que puede corresponder a una precisión en la medida del espaciado atómico de 
milésimas de unidades por cada unidad de distancia del espacio real. De hecho, el espectro 
FFT de intensidades en el dominio de frecuencias tiene el aspecto, y prácticamente se 
puede asimilar, a un diagrama de difracción19. 
En los análisis de franjas de Moiré (SiC/Si) llevados a cabo en este apartado, se han 
observado que espectros de FFT idénticos aplicados a las mismas zonas (granos concretos) 
tienen pequeñas diferencias en sus características, dependiendo de la rotación de la imagen 
real original. Para un mismo grano, se ha tenido en cuenta una distribución de muestreo 
estadística, para poder obtener un método de gran precisión en la medida de los parámetros 
de los cristales involucrados en los experimentos. De esta forma, se ha realizado el análisis 
FFT (con parámetros constantes de área de convolución) de 90 rotaciones de la misma 
imagen original de un grano de SiC (una a una, de grado en grado hasta un ángulo de 90o). 
De esta forma, teniendo en cuenta que un mapa de bits compuesto por píxeles cuadrados 
tiene una simetría cuaternaria, se consigue llegar a un problema singular cuyos resultados 
pueden ser tratados como una muestra estadística con una población adecuada. 
Una distribución de muestreo se puede definir como la distribución de frecuencia 
relativa que podría obtenerse si fueran extraídas todas las muestras posibles de un tamaño 
de muestra particular. En nuestro caso particular, el tamaño de muestra N=91 resulta del 
barrido automático de 90o (utilizando el algoritmo de rotación del programa de tratamiento 
de imágenes “Digital Micrograph”). A menudo, muchas variables están ordenadas 
aproximadamente en una distribución normal. Desde un punto de vista matemático-
estadístico, es fácil de trabajar con una distribución normal y en este sentido, la distribución 
de muestreo de la media es interesante ya que es susceptible de que se le aplique un 
tratamiento estadístico interferencial. El teorema del límite central dice que en una 
distribución dada con una media M y una varianza σ2, la distribución de muestreo de la 
media se acerca a una distribución normal con una media M y una varianza σ2/N, a medida 
que N aumenta (donde N es el tamaño de muestra y no el número de muestras). Dada una 
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población (distribución original) con una media M, un tamaño de muestra N y una 
desviación estándar σ, la distribución de muestreo de la media tiene una media de M y una 
desviación estándar (o error estándar de la media) de σM=σ/ M . El error estándar de la 
media se usa en el cálculo de los intervalos o rangos de confianza y en los exámenes de 
significancia de la media, y refleja la fluctuación del muestreo en una estadística de datos. 
En nuestro trabajo, el objetivo es medir distancias periódicas y ángulos de los 
diagramas de Moiré con la máxima resolución posible para un posterior cálculo indirecto 
de parámetros de red, desorientaciones, desajustes reticulares y tensiones en las redes de 
SiC dispuestas de forma no pseudomórfica sobre planos de Si relajados. Para ello, los 
negativos de microscopía se han digitalizado a una resolución de 4000 ppp con una 
información de 16 bits por píxel, lo cual mejora el resultado del análisis (máxima 
información) tras el procesado FFT. 
En la figura 5. 40 se muestra la imagen de HREM con el contraste de Moiré generado 
por los granos de SiC en regiones extensas de una preparación de la muestra J en PVTEM. 
En esta muestra se asume que el bombardeo iónico de la preparación de muestra ha 
erosionado los granos desde sus bordes (donde la cristalinidad es inferior) hacia el interior 
y que el centro de estos subgranos ha persistido. La figura 5. 40 (b) presenta la imagen de 
HREM en detalle de uno de los granos sobre el que se llevó a cabo el estudio estadístico 
sucesivo. El haz de electrones es paralelo a la dirección cristalográfica [111] del Si y los 
planos reticulares {220} del sustrato son visibles y se muestran en la figura. Se han 
originado contrastes de Moiré en los que los planos {220} correspondientes al 3C-SiC (que 
no han llegado a resolverse) se superponen a los {220} del Si. El pequeño giro relativo de 
los granos respecto al sustrato (α) asociado al ángulo de rotación entre las franjas de Moiré 
y las del sustrato (β) están relacionadas y puede ser por tanto calculado de las ecuaciones ya 
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De las imágenes de HREM se pueden medir directamente los parámetros DMOIRE y β, 
tomando como referencia el parámetro reticular d{220}Si=0,1917 nm, que se sabe que está 
prácticamente relajado tras comprobar en imágenes de HREM en XTEM que el parámetro 
del Si es idéntico al de zonas profundas de la muestra. Sin embargo, para extraer estos 
parámetros se ha trabajado con la imagen “recíproca” conseguida con filtros FFT, 
utilizando como referencia el pico asociado al espaciado conocido {220} del Si. 
 
Fig. 5. 40. Imagen de HREM de una zona extensa donde los subgranos de 3C-SiC provocan 
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Los espectros de intensidad de cada imagen de Moiré rotada, dan lugar a plantillas de 
512 x 512 píxeles ya que la operación FFT está limitada a imágenes que tengan un tamaño 
correspondiente a una potencia de dos, como el recuadro mostrado en la imagen de la figura 
5. 41 (a), donde se muestra el área tomada para el grano sin rotar (la primera muestra de la 
población). La imagen de la figura 5. 41 (b) presenta una simulación del grano (a) en un 
programa de diseño gráfico tras haber obtenido sus parámetros característicos y haber 
equiparado los planos cristalográficos a simples líneas superpuestas. 
Las imágenes en el espacio recíproco son plantillas o mapas de bits donde las familias 
de líneas de la imagen real se representan como un par de picos simples y simétricos al 
centro de la plantilla. Este hecho ocurre porque las líneas periódicas tienen perfiles de brillo 
perfectamente sinusoidales, y de esta forma sólo quedan presentadas una serie de pares de 
picos de una frecuencia simple, en diferentes orientaciones (perpendiculares al ángulo de 
las líneas reales)20. Los valores que resultaron al invertir estas distancias medidas en el 
espacio recíproco y el ángulo entre estos vectores se recopilan para cada ángulo de rotación 
de la imagen original. Las coordenadas de los centros de masa de cada pico se calculan 
usando la matriz de 5 x 5 píxeles que se forma tomando como centro el píxel más brillante 
(de mayor intensidad) y así se tienen en cuenta el peso relativo del brillo de sus 24 píxeles 
vecinos más próximos. De esta forma, se extraen valores de DMoiré y β para cada espectro 
de FFT. Las figuras (c), (d) y (e) muestran tres espectros realizados a tres rotaciones 
diferentes y un detalle de cómo se centra la herramienta para conseguir centros de masas de 
mapas de píxeles en la imagen (e). Para una más clara visualización de la información 
contenida por cada uno de estos espectros, la figura 5. 41 (f) muestra un perfil de 
intensidades en tres dimensiones perteneciente a la imagen (e) acompañada de una 
representación esquemática de las distancias correspondientes y proporcionales a las 
inversas de las distancias reales que se quieren deducir, es decir (1/dSi), (1/DMoiré) y el 
ángulo β. 
En la imagen del dominio de frecuencias (FFT), es posible seleccionar sólo los picos 
de las filas principales y eliminar otros picos y artefactos con una máscara. De esta forma, 
si sólo estos picos se usan para generar una nueva imagen mediante otra trasformación 
inversa FFT-1 (vuelta al espacio real), obtenemos imágenes donde el efecto de la 
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información indeseable puede ser eliminado. Este es el caso de las imágenes de HREM 



















































Fig. 5. 41. Herramientas utilizadas en el análisis fino de los diagramas de Moiré. (a) Área de la 
imagen real a la que se le aplica la FFT; (b) simulación del contraste asociado al subgrano tras 
obtener sus parámetros característicos; (c), (d) y (e) diagramas bidimensionales FFT con detalle de 
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Volviendo al espacio recíproco, la colección de los 91 resultados de las distancias 
medidas de DMoiré y β se representan como histogramas de frecuencia y se observa que 
responden a una distribución normal. La figura 5. 42 muestra estas gráficas para las que han 
sido calculados los parámetros de la media M y de la desviación estándar σ. Para el valor 
de DMoiré, la media es de 0,7956 nm con una σ de 0,0106 nm. El error estándar de la media 
σM es 0,0011 nm, que es el máximo error asociado a la media calculada. Aún se puede 
hablar de precisiones mayores en la media si se usan intervalos de confianza, aunque hay 
que asumir que se tendría una pequeña probabilidad de tener error estadístico. 








Fig. 5. 42. Estadísticas de los valores calculados directamente de las imágenes filtradas mediante 
FFT de DMoiré y β, cuya distribución se ajusta a una normal. 
Un intervalo de confianza es el rango de valores que tiene una probabilidad específica 
de contener un parámetro que se está estimando. Si una estadística se distribuye como una 
normal y se estima su error estándar, el intervalo de confianza para la media de esta 
estadística se calcula como M ± tσM, donde σM es el error estándar estimado. En estos 
casos, los valores de t se tabulan y dependen de (N-1) grados de libertad y del grado de 
confianza que se especifique. Cuando se estiman intervalos de confianza del 95 o el 99% 
significa que el rango calculado tiene una probabilidad del 0,95 ó 0,99 de contener el 
parámetro. 
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Trabajando de esta forma, se han aplicado los intervalos de confianza a las poblaciones 
de las medidas de parámetros anteriormente presentadas. Para ello, se ha utilizado un valor 
de t=1,9867 que es el tabulado para los casos en que se trabaja con 90 grados de libertad y 
con un intervalo de confianza de 0,95, es decir, podemos tener un 95% de certeza o 
seguridad de que la media del valor medido de DMoiré se encuentra entre 0,7927 y 0,7986 
nm, lo que corresponde a un error máximo en nuestras medidas de ±0,0022 nm. De la 
misma forma se ha actuado con β y los parámetros asociados al ángulo son: M=10,87o; 
σ=0,91o y σM=0,10o con un error de ±0,19o para un 95% de probabilidad. 
Con los valores de la media estadística aplicados a la formulación de Moiré, se 
consiguen valores de parámetros reticulares y rotación en los subgranos de 3C-SiC 
individuales de dSiC=0,1549 nm y α=2,10o. Para confirmar estos resultados, también se han 
aplicado los tratamientos estadísticos a los valores individuales de los pares de valores dSiC 
y α calculados para cada par de valores DMoiré y β extraídos en primera instancia de las FFT 
para cada rotación de la imagen. También se puede alcanzar una mejor exactitud mediante 
este método. La figura 5. 43 muestra los ajustes a curvas normalizadas de los histogramas 
asociados a los granos de SiC. Se puede asegurar con un 95% de certeza que la media del 
parámetro reticular dSiC=0,1549±0.0001 nm y que la rotación α=2,11±0,04o. Estos 
resultados son consistentes con los calculados directamente con los valores de las medias 
generales de DMoiré y β y por tanto podríamos asumir que estamos cometiendo errores en la 
medida de micrografías de HREM de diezmilésimas de Amstrongs, en lo que respecta a los 
valores promedio de las distancias medidas. 
Este tipo de medidas tan precisas son muy interesantes y matemáticamente aceptables 
en contrastes de Moiré obtenidos en condiciones ideales, pero hay que recordar que además 
del error asociado al procedimiento estadístico de medida, en microscopía electrónica 
existen otras fuentes de error asociadas a la técnica o a los materiales a estudiar y que 
habitualmente suelen disminuir la resolución real. De esta forma, para aceptar el error de 
±0.0001 Å, tendrían que asumirse idealidades como: (i) que la corrección del astigmatismo 
fuera perfecta para que las imágenes tuvieran una resolución uniforme en todas la 
direcciones de la imagen original, (ii) que en el proceso de digitalización de las imágenes 
(obtención de matrices de datos numéricos) no estuviera acompañado de una perdida de 
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información respecto a la imagen analógica del negativo y (iii) que los subgranos de SiC 
que forman la estructura mosaico sólo posean rotación en el eje perpendicular al plano de 
crecimiento (“twist”) pero no inclinación sobre este eje (“tilt”). 
  
Fig. 5. 43. Estadísticas de los valores dSiC y α calculados indirectamente de las imágenes filtradas 
mediante FFT a partir de las medias de DMoiré y β, cuya distribución se ajusta a una normal. 
Por supuesto que el análisis de una distribución de muestras con un tamaño de 
muestras tan grande como el utilizado en estos cálculos (N=91) es un trabajo muy costoso 
desde el punto de vista de la obtención de cada muestra y de los cálculos individuales. 
Además, no es posible ofrecer una precisión real mayor que la precisión de los parámetros 
del Si utilizados como referencia, por lo que se hace más cómodo y adecuado trabajar con 
muestras más pequeñas y/o mayores márgenes de confianza. 
En nuestro caso, una distribución de muestra con un tamaño de muestra menor implica 
que sólo se tengan que analizar algunas imágenes de rotaciones generadas aleatoriamente. 
Para la misma imagen de la figura 5. 41 (a) y de los 90 datos obtenidos de forma 
preliminar, de nuevo se extraen dos poblaciones diferentes con tamaños de N=11 y N=6 
respectivamente. La precisión disminuye utilizando el mismo procedimiento estadístico (ya 
que sabemos que provienen de una población normalmente distribuida), pero los valores 
obtenidos para dSiC, que son 0,1549±0,0001 nm y 0,1549±0,0003 nm, tienen precisiones 
suficientemente satisfactorias, y por supuesto quedan englobados en los resultados más 
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precisos obtenidos con anterioridad. Del análisis de otros granos con la misma técnica se 
demuestra que podemos trabajar cómodamente con resoluciones cercanas a 0,003 Å 
utilizando series de seis rotaciones para cada imagen de subgrano. 
Para todos los cálculos realizados en este sistema, la rotación deducida de los granos 
respecto al sustrato es aproximadamente menor de ±2,5o y la distancia promedio calculada 
para el parámetro existente entre los planos (022) del SiC es de 0,1551 nm, lógicamente 
mayor que el parámetro que tendría en estado relajado-masivo (0,1538 nm), debido a la 
tensión inducida por el sustrato de Si. De esta forma, utilizando la formulación de tensiones 
en epitaxias, la deformación plástica promedio deducida para el SiC con respecto al estado 
del material en masa o tensión residual es de –0,0084 (0,8% de extensión) y el desajuste 
reticular real promedio entre el sustrato de Si y el 3C-SiC (“actual misfit”) es de 0,1909 
(19,09 %), respecto al valor cercano al 20% que existe entre las dos estructuras relajadas, lo 
que demuestra que el proceso de carburización aporta una disminución del desajuste 
reticular de este tipo de epitaxias SiC/Si21. 
Los diagramas de SAED registrados en la muestra J en PVTEM permiten demostrar la 
buena orientación del 3C-SiC “monocristalino”. También en estos análisis se deduce que la 
desorientación máxima del 3C-SiC(111) sobre el sustrato Si(111) es de ±2,5o. La figura 5. 
44 muestra el diagrama de SAED registrado a lo largo del eje de zona [111]. El diagrama 
de la figura 5. 44 (a) muestra la asignación de los puntos en el diagrama, y la figura 5. 44 
(b) presenta la difracción con contraste invertido y un detalle de la zona central con un 
contraste diferente. En este esquema, los puntos ordenados más intensos (puntos grises) 
corresponden a la difracción provocada por el Si(111) del sustrato masivo. Los puntos 
ordenados en la misma dirección radial (círculos punteados) son causados por la difracción 
del 3C-SiC (111), mientras que los puntos de doble difracción entre el Si(111) y el 
SiC(111) están localizados alrededor de los puntos del Si (cruces) a las mismas distancias 
que los del SiC. La difracción asociada a 3C-SiC tiene una forma alargada debida a la 
rotación de los granos. También se ha detectado una pequeña contribución de SiC 
hexagonal (círculos rayados) cuando los SAED de este tipo se registran a tiempos largos. Si 
se tienen en cuenta condiciones dinámicas, la asignación de estos puntos es factible para 
fases 2H, 4H, 6H o 8H del SiC. No obstante, el pequeño espesor de la capa carburizada y la 
comparación de los SAED experimentales con los generados mediante simulaciones en 
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condiciones cinemáticas hacen pensar que estas fases hexagonales de SiC corresponden con 
más probabilidad a politipos 2H y/o 4H-SiC. 
Continuando con la asignación, los puntos situados entre las reflexiones principales del 
Si (pequeños círculos claros distanciados del centro un tercio de la distancia con las 
reflexiones {224} del Si), sólo tienen solución asumiendo la existencia de una capa muy 
tensada (de pocas monocapas dispuestas pseudomórficamente) de cristal de SiC hexagonal 
en eje de zona [001] respecto al plano de crecimiento del sustrato de Si (por ejemplo, 
granos dispuestos en las caras superficiales y en los vértices de los pequeños y escasos 
“voids” o en los bordes de grano). 
 
Fig. 5. 44. Diagrama de SAED de la capa de 3C-SiC en PVTEM en eje de zona [111]. 
En otros experimentos similares y teniendo en cuenta consideraciones termodinámicas, 
la existencia de dos polimorfos de SiC análogos con estructuras HCP y FCC (hexagonal y 
cúbico) es posible en capas de SiC sobre Si4,16,22,23. Las condiciones ricas de carbono, un 
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crecimiento de tipo espiral o la misma estructura de granos podrían promover la existencia 
de fases hexagonales. En estos casos, se introducen defectos como fallos de apilamiento o 
defectos de borde de grano, y la consiguiente relajación de la deformación plástica produce 
un cambio en la secuencia de ordenamiento desde cúbico a hexagonal alrededor de los 
fallos de apilamiento. También hay que hacer especial mención a que esta difracción 
asociada a fases hexagonales sólo ocurre en diagramas de SAED registrados a tiempos de 
exposición relativamente largos, lo que implica que su presencia es poco abundante. Otra 
explicación en el indexado de estos puntos de difracción sería la de asignarlos a las 
reflexiones prohibidas del tipo {4/3 2/3 2/3} del Si, que aparecen cuando hay una alta 
densidad de defectos planares (planos de macla o fallos de apilamiento) paralelos al plano 
(111), pero estos defectos planares no han sido detectados de forma abundante en estas 
muestras carburizadas por RTCVD. 
De nuevo, se detectó la estructura mosaico en la muestra (111) carburizada por 
RTCVD. En este caso, el tamaño de grano es mayor (tamaño medio de 268 nm2) y éstos 
son menos redondeados comparados con los que se observaron en la orientación (001). La 
figura 5. 45 muestra una imagen de PVTEM de la muestra (111) carburizada. La gráfica 
asociada e insertada en la misma imagen 5. 45, es un histograma de frecuencias de tamaños 
para los subgranos de la misma imagen y la distribución muestra dos máximos a valores 
cercanos a 150 y 350 nm2. 
 
Fig. 5. 45. Micrografía de PVTEM que muestra la estructura mosaico de la capa de SiC (111) 
obtenida por RTCVD. La gráfica insertada muestra la distribución de granos correspondiente a 
la misma zona para la que se tomó la imagen. 
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Como cierre del presente apartado, se concluye que en las reacciones de carburización 
mediante rampas rápidas (RTCVD): 
o Se ha llevado a cabo con éxito la carburización de silicio monocristalino, en un 
equipo de lámparas halógenas de calentamiento utilizando el proceso de 
deposición de vapores químicos por elevación rápida de la temperatura (RTCVD). 
o El diseño del sistema (principalmente la disposición de las lámparas de 
calentamiento, uso de una pantalla de cuarzo y camisa de refrigeración), permite la 
carburización homogénea de tamaños de obleas completas de hasta seis pulgadas 
de diámetro. 
o La carburización realizada utilizando propano como gas precursor mediante un 
proceso de calentamiento rápido ha dado origen a capas ultra-delgadas de SiC 
cúbico en estructuras 3C-SiC(001)//Si(001) y 3C-SiC(111)//Si(111). 
o El SiC obtenido muestra buena orientación, buena calidad estructural y cristalina y 
gran homogeneidad, como consecuencia de un proceso de conversión auto-
limitado de la superficie del Si en SiC, que sigue un modo combinado de 
crecimiento tridimensional en primer lugar y bidimensional posteriormente o lo 
que es lo mismo, de isla más capa de tipo Stranski-Krastanov puro. 
o Las capas de SiC fabricadas se disponen en una estructura mosaico cuyos 
subgranos están rotados en un rango angular menor de ±3o y que son menos 
redondeados y de mayor tamaño en el caso de capas crecidas sobre sustratos (111). 
o Gracias al mecanismo de carburización, las heteroestructuras muestran poca 
cantidad de “voids” (como si se encontraran en sus primeros estados de formación) 
y de pequeños tamaños. Además, la región de la intercara es relativamente abrupta 
y las capas de SiC formadas tienen poca rugosidad y son muy planas. 
o Todos estos parámetros justifican la integración de estas obleas 3C-SiC/Si en la 
tecnología de dispositivos opto y microelectrónicos, y veremos en posteriores 
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5.3. COMPORTAMIENTO DE LAS MUESTRAS DE SILICIO CARBURIZADAS 
POR MBE DE PRECURSORES SÓLIDOS (SSMBE) 
5.3.1. Carburización mediante SSMBE de superficies (001) y (111) de Si 
(MUESTRAS K y L). 
Las muestras carburizadas mediante SSMBE consisten básicamente en capas 
ultradelgadas de SiC bien definidas, continuas y homogéneas integradas en estructuras de 
tipo 3C-SiC(001)//Si(001) y 3C-SiC(111)//Si(111). El espesor medio determinado mediante 
HREM para estas muestras es de 4,5 nm en el caso de capas carburizadas en sustratos (001) 
y 3,4 nm en (111). 
La estructura de dislocaciones en las capas de SiC ha sido también estudiada con la 
herramienta de filtrado y máscaras mediante FFT y FFT-1. En este caso, se han observado 
dislocaciones de desajuste (MD) dispuestas justo en el plano de la intercara entre el SiC y 
el Si. La figura 5. 46 (a) muestra una imagen en sección transversal de HREM de un trozo 
de la capa en superficie (001) carburizada en las condiciones SSMBE. 
Las dislocaciones pueden ser fácilmente localizadas en la imagen donde se filtran 
todas las reflexiones que contribuyen a la formación de la imagen de alta resolución (figura 
5. 46 (b)) y todavía se ven con más claridad si sólo se filtra una familia de planos concreta, 
como en el caso de la figura 5. 45 (c), donde las dislocaciones MD (planos (111) extras) se 
muestran encuadradas y dispuestas en la heterointercara. 
 
Fig. 5. 46. Micrografía HREM (a) e imágenes filtradas (b y c) de la capa (001) carburizada 
mediante SSMBE. 
En las capas carburizadas por MBE se ha advertido la presencia de “voids” justo entre 
las capas de SiC y Si. La figura 5. 47 (a) es una micrografía en PVTEM de la muestra (001) 
carburizada y la imagen de la figura 5. 47 (b) corresponde a los “voids” en las capas 
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carburizadas (111). En el caso de las muestras (001), los cuadrados corresponden a “voids” 
típicos con formas de pirámides de base cuadrada invertida donde sus caras son paralelas a 
los planos cristalográficos de la familia {111}14, mientras que los contrastes circulares y de 
menor tamaño están asociados a espacios vacíos casi esféricos y a fases incluidas 
probablemente relacionadas con el mecanismo de formación de nuevos “voids”14. El área 
ocupada por todos estos contrastes en el plano de la superficie es cercana al 20% para una 
región estudiada de 5 µm2, aunque sólo el 7% es el área ocupada por “voids” ya formados, 
con un tamaño medio aproximado de 13000 nm2. 
Los voids en la muestra (111) muestran una forma triangular pero con los vértices 
romos. Estos contrastes corresponden a pirámides tetraédricas truncadas e invertidas y sus 
caras están facetadas por planos de tipo {111} en el Si13. Los lados del triángulo tienen 
direcciones a lo largo de la familia <110> del Si y ocupan un área cercana al 5,5% de la 
superficie, advirtiéndose que en los agujeros de menor tamaño no llegan a mostrarse como 
verdaderos triángulos. Estos “voids”, con tamaños que oscilan entre 445 y 45000 nm2, 
tienen un tamaño medio de 5800 nm2. El estudio de la distribución de los tamaño en ambas 
muestras demuestra que el comportamiento de los tamaños de “voids” sigue una curva de 
caída exponencial, lo que quiere decir que hay muchos más voids pequeños que los de 
mayor tamaño. La figura 5. 47 (c) muestra el histograma correspondiente a la frecuencia en 
el tamaño de “voids” para un área barrida de 90 µm2 de la muestra en la superficie (111). 
Las medidas junto con los análisis de las imágenes de XTEM demuestran que los “voids” 
encontrados en las carburizaciones por SSMBE son mayores y más abundantes (en un 
orden de magnitud) que en el caso de los que se desarrollan en condiciones de RTCVD26. 
 
Fig. 5. 47. (a-c) Distribución de los “voids” en las muestras (001) y (111) de la carburización SSMBE. 
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En la imagen de XTEM de la figura 5. 48 se muestran dos capas de SiC sobre Si 
enfrentadas y la disposición de los “voids” de diferente profundidad y tamaño a lo largo de 
la intercara de las capas carburizadas (001) en el sustrato de Si. La imagen inferior es una 
ampliación de la zona recuadrada en la micrografía presentada en la zona superior. 
Fig. 5. 48. Dos capas enfrentadas en la zona superior y detalle de la zona recuadrada (debajo) donde 
se ven con claridad los “voids” formados debajo de las capas carburizadas por SSMBE. 
Para intentar conocer mejor los mecanismos iniciales de formación de los “voids”, se 
han realizado otros análisis más detallados de XTEM y HREM. Las imágenes de la figura 
5. 49 muestran el aspecto de la estructura de las cavidades y otros contrastes asociados en la 
superficie (001) en PVTEM en imágenes de campo brillante (a) y con más aumento, en alta 
resolución (b), para el “void” del borde que ha sido “cortado” por la preparación de la 
muestra. Los “voids” muestran contrastes en forma de bandas hacia el interior, que se 
asocian a franjas de espesor ocasionadas por las paredes de las pirámides y al cambio de 
espesor provocado por el proceso de adelgazamiento por bombardeo iónico en estas 
paredes de los “voids”. 
La imagen de la figura 5. 49 (c) es un diagrama de difracción de electrones 
correspondiente al interior del mencionado “void”. Tanto de lo observado en la imagen de 
HREM (donde se muestran señaladas con flechas zonas amorfas y policristalinas que 
forman contrastes de Moiré) como por la cantidad de puntos de policristal (flechas negras 
en (c)) detectados en el diagrama de SAED, se concluye que el mecanismo de formación de 
los “voids” probablemente está asociado a la creación en un primer paso de islas de 
policristales de SiC que producen unas primeras reacciones químicas (crecimientos de 
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Otros datos, como que este tipo de estructuras policristalinas y amorfas ya ha sido 
observado en este tipo de sistemas para reacciones en estados más avanzados27 ayudan a 
confirmar estas hipótesis. 
Fig. 5. 49. Imágenes de campo brillante (BF-a) y de alta resolución (HREM-b) y diagrama de 
difracción de electrones de una zona localizada en el interior de un “void” (SAED-c). 
En los casos de las figuras 5. 50 (a) y (b) se muestran detalles de dos de estos granos 
dispersos a lo largo de la matriz y que son potencialmente iniciadores de nuevos “voids”. El 
pequeño contraste triangular de la imagen de la figura 5. 50 (a) puede asociarse al inicio de 
uno de estos “voids”. En el caso de la imagen (b) de la figura 5. 50, la desorientación del 
núcleo policristalino origina una mezcla de patrones de Moiré. La figura 5. 48 (c) es una 
micrografía de XTEM de uno de los “voids” de tipo más pequeño donde también se 
advierte un contraste de tipo Moiré (policristal desorientado) dentro de la estructura. 
Fig. 5. 50. Imágenes de policristales en PVTEM con detalle del comienzo de formación de un “void” 
señalado (a-b) e imagen en XTEM del interior de un “void” (c) en la muestra de Si (001) carburizada 
mediante SSMBE  
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A. M. Sánchez28 determinó, de acuerdo con nuestras hipótesis, que los planos de 
facetamiento de las pirámides coinciden con planos de máximo empaquetamiento que 
proporcionan al “void” una energía interfacial más baja. 
Se ha observado que la formación de estos huecos se sitúa en primer lugar en los 
defectos reticulares próximos a la superficie de Si, comenzando a originarse en zonas 
sometidas a tensión de dicha área superficial. De hecho, puede producirse incluso un 
aumento de la densidad superficial de dislocaciones en la oblea de Si pasándose de 102cm-2 
a un valor de 106cm-2, debido a tensiones causadas por la distribución no uniforme de 
temperatura y expansión térmica diferencial, así como por el daño inicial causado por el 
bombardeo de la superficie del sustrato de Si con H229. En general, el plano de SiC en la 
intercara es muy liso, lo que sugiere que éste es el plano inicial de crecimiento. Los átomos 
de Si se suministran para el crecimiento de la película por difusión hacia el exterior a partir 
del propio sustrato30. La difusión de Si origina rugosidad interfacial en la capa de SiC, 
mientras que la aglomeración de vacantes de Si origina las cavidades. El crecimiento de 
estos últimos es más rápido antes y durante la coalescencia de los núcleos de SiC31, y puede 
ocurrir por difusión de átomos de Si a lo largo de defectos de propagación tales como 
límites de grano o porosidades. 
En el mecanismo de formación de las cavidades se ha propuesto que30: (i) Las 
cavidades comienzan a formarse en regiones tensadas del sustrato de Si. Estas regiones 
sometidas a tensión pueden existir debido a defectos reticulares tales como dislocaciones en 
el sustrato de Si (puede llegar a tener una densidad de dislocaciones del orden de 106cm-2). 
Durante el crecimiento de la película, el número de dislocaciones puede incrementarse 
debido a la distribución de temperaturas en la superficie o por efecto del ataque. (ii) Las 
cavidades también pueden formarse en zonas reactivas (zonas que aparecen una vez que ha 
comenzado a crecerse el SiC en zonas próximas a los núcleos del mismo). Se ha 
comprobado que la densidad de zonas reactivas es del mismo orden que la densidad de 
granos. Este tipo de cavidades suelen formarse a tiempos de reacción y temperaturas 
superiores. Pueden estar relacionados con el coeficiente de difusión de los átomos de Si a lo 
largo de defectos reticulares. Los centros de nucleación que provocan los estados iniciales 
de la película crecida sobre el sustrato de Si, incluso la formación de granos de SiC, son 
también responsables de la formación de zonas de reacción. Estas zonas de reacción pueden 
 
 




- 231 - 
convertirse finalmente en cavidades durante el proceso de formación de la capa de SiC. (iii) 
La formación y crecimiento de las  cavidades dependen de factores como la temperatura de 
crecimiento, el coeficiente de difusión de gases a través de la película de SiC, el espesor de 
capa y la presión de gas en la capa. 
La reacción inicial produce la formación de núcleos aislados de SiC en la superficie de 
Si. Los núcleos crecen más rápidamente de forma lateral que vertical, siendo el Si reactivo 
reemplazado por regiones superficiales adyacentes no reactivas. Al comienzo de la reacción 
la fracción de área de Si sin reaccionar supera a la de SiC provocando que las moléculas de 
hidrocarburo se absorban principalmente sobre el Si que no reacciona. 
La difusión de Si a través de la región epitaxial de carburo es lenta, por lo que la 
mayor parte del Si proviene de regiones huecas del Si. A veces no hay defectos de 
propagación aparentes que permitan la difusión de Si hacia la superficie, lo que sugiere que 
las cavidades se forman durante la etapa de carburización y deposición inicial de SiC31. Se 
propone que el Si es continuamente extraído del sustrato durante el crecimiento de la 
película por difusión a lo largo de las columnas de SiC para reaccionar con el C en la 
superficie de crecimiento. 
En comparaciones de crecimiento de SiC sobre sustratos carburizados con sustratos no 
carburizados, se observa que los primeros presentan una mayor densidad de cavidades, así 
como un aumento en el tamaño de las mismas. Esto se debe a que en los sustratos no 
carburizados la principal fuente de Si es el precursor y no el propio sustrato32. Las 
cavidades formadas en el sustrato de Si durante el estado inicial de carburización pueden 
encontrarse llenos de material, el cual puede ser amorfo o SiC policristalino31. No obstante, 
a pesar de que la rugosidad interfacial en las películas carburizadas es mayor, la 
cristalinidad y estequiometría que presentan posteriores crecimientos, son mucho mejores 
mediante el uso de técnicas de carburización. 
La formación de cavidades suele observarse a partir de una temperatura crítica que, por 
ejemplo, en el caso de una carburización con acetileno30 se aproxima a los 800ºC, por 
debajo de la cual dichos defectos no suelen ser observables. En el caso de un crecimiento 
epitaxial por CVD sobre sustratos de Si(001), usando una mezcla gaseosa SiH4/C3H8/H2, 
esta temperatura crítica es del orden de 1150ºC33, observándose que la fracción de volumen 
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ocupado por cavidades y el tamaño de las mismas disminuyen conforme la temperatura de 
crecimiento es más baja. Así para una temperatura del sustrato de 1300ºC las cavidades 
tienen una anchura de 1,4 µm y una profundidad de 0,9 µm, mientras que para una 
temperatura de 1200ºC la anchura y profundidad disminuyen hasta 0,5 µm y 0,4 µm, 
respectivamente. 
Una solución para tratar de eliminar este tipo de defectos puede ser desorientar 
ligeramente la superficie del sustrato fuera del plano de crecimiento30. De hecho es un 
factor que ha sido considerado en algunos trabajos34, donde se han usado obleas de Si (111) 
desorientadas 2º-3º hacia el eje [110]. 
También se ha observado que la presencia de SiO2 nativo en las obleas proporciona 
una mejor intercara y favorece una mejor cristalinidad de la capa crecida posteriormente. 
Esto puede deberse a dos causas fundamentales34: (i) La existencia de óxido puede moderar 
la velocidad de reacción durante la fase de nucleación y reducir la difusión de Si hacia fuera 
del sustrato, así como reducir la superficie de ataque térmico del propio sustrato. (ii) Parece 
ser que la presencia de óxido incrementa el número de puntos de nucleación, permitiendo el 
crecimiento de una película más gruesa que reduce los efectos de la rugosidad interfacial 
debido al desajuste reticular del 19,7% existente entre el Si y el SiC. De todas formas, otros 
trabajos aseguran conseguir mejores resultados en la carburización de sustratos de Si a 
medida que disminuye la cantidad de oxígeno en su estructura35, algo que está más de 
acuerdo con lo observado en nuestros experimentos. 
En determinadas ocasiones, la presencia de “voids” crea un estado de tensión residual 
inhomogéneo en la película durante el enfriamiento a partir de la temperatura de 
crecimiento, debido al desajuste térmico película/sustrato (existe una diferencia en el 
coeficiente de expansión térmica del 8%)34. La correspondiente relajación de la tensión 
creada en estas películas de SiC en ausencia de cavidades conlleva una deformación 
plástica en el sustrato de Si31. No obstante, debe tenerse en cuenta que la presencia de estos 
defectos formados en la intercara 3C-SiC y Si limita el uso de las películas de SiC en su 
politipo cúbico, como material para dispositivos optoelectrónicos. 
Continuando con la caracterización de las muestras carburizadas mediante SSMBE, 
también se ha advertido la formación de una estructura mosaico formada por subgranos 
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inducidas por el alto desajuste reticular36 entre las redes del carburo de silicio y del sustrato 
de silicio. En este caso, y a diferencia de las muestras carburizadas por RTCVD, los granos 
muestran una estructura lobular con un tamaño medio bastante mayor (alrededor de 500 
nm2). En la imagen de la figura 5. 49 se muestra una imagen de PVTEM para la muestra en 
superficie (111) donde es visible la estructura de granos, sobre todo a través del “void” 
(donde no hay contraste asociado al sustrato de Si). 
 
Fig. 5. 51. Granos de la estructura mosaico en la capa carburizada por SSMBE en la superficie (111).
Los diagramas de SAED registrados para las dos muestras indican que los granos de 
SiC cúbico están bien orientados respecto al sustrato en un ángulo menor a ±15o. Las 
imágenes de la figura 5. 52 (a) y (b) corresponden a la difracción asociada a las capas (111) 
carburizadas por RTCVD y SSMBE respectivamente, tomadas a lo largo del eje de zona 
[111]. Para establecer el mismo tipo de comparación, las figuras 4. 52 (c) y (d) muestran los 
diagramas de SAED a lo largo del eje de zona [001] de los sustratos de Si (001) 
carburizadas por RTCVD y SSMBE . Los puntos principales y ordenados corresponden a la 
difracción del Si y el SiC. De nuevo, también se han detectado otros puntos relacionados 
con la doble difracción o la presencia escasa de policristales de Si o de SiC cúbico o 
hexagonal en las muestras fabricadas por SSMBE. Un valor aproximado de la rotación de 
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El arco formado por la desorientación de las capas 3C-SiC(111)//Si(111) de MBE (b) 
alcanza los 15o, claramente superior a los 3o medidos en la muestra carburizada por 
RTCVD (a). Sorprendentemente, las muestras con orientación (001) no siguen la misma 
tendencia y en los SAED registrados para los mismos tiempos de exposición, los valores 
del arco medido (rotación máxima aproximada o “twist) son 2 y 2,5o para las muestras 
carburizadas por SSMBE (d) y por RTCVD (c) respectivamente. 
Fig. 5. 52. Diagramas de difracción con el contraste invertido donde se presentan los puntos de 
difracción asociados a muestras (111) y (001) carburizadas mediante RTCVD (a,c) y SSMBE (b,d) 
La alta rotación de los granos de SiC(111) de la muestra L también se detecta en los 
experimentos de HREM. Las figuras 5. 53 (a) y (b) muestran micrografías de la muestra en 
orientación XTEM. El hecho de que la imagen muestre granos aislados sobre el sustrato de 
Si podría hacer pensar que sólo han crecido algunas islas de SiC. Estos granos sin rotación 
con respecto al sustrato se señalan en las imágenes (a) y (b) mediante flechas. Para 
comprobar la existencia de una capa continua, se efectuó una pequeña rotación de la 
muestra con respecto al haz de electrones y de esta forma se permitió la visualización de los 
planos (111) correspondientes a las subredes del SiC y del Si. La figura 5. 53 (c) muestra 
estos planos (111) excitados y paralelos a la superficie. De esta forma, se ha podido 
comprobar que las capas constan de aproximadamente 10-12 monocapas de 3C-SiC. 
Las zonas tensadas asociadas a dislocaciones o bordes de grano de bajo ángulo 
también se presentan en estas imágenes en forma de “doblamientos” en las franjas 
correspondientes a los planos (111) del SiC obtenido por carburización. 
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Fig. 5. 53. Micrografías de HREM en sección transversal registradas para  la muestra L. 
Como conclusiones del presente apartado, en las reacciones de carburización mediante 
rampas moderadas por SSMBE se encontró que: 
o Se ha llevado a cabo con éxito la carburización de silicio monocristalino, en un 
equipo de SSMBE. 
o El uso de un módulo de limpieza de sustratos previo a la introducción en la cámara 
de crecimiento consigue resultados satisfactorios. 
o La carburización utilizando un bloque de grafito pirolítico como precursor de 
carbono ha dado origen a capas ultra-delgadas de SiC cúbico en estructuras 3C-
SiC(001)//Si(001) y 3C-SiC(111)//Si(111). El SiC es de buena calidad y se 
observan dislocaciones de desajuste (MD) dispuestas justo en la heterointercara. 
o Los “voids” y la estructura granular (mosaico) presente en las muestras SSMBE 
presentan diferencias significativas respecto a las carburizadas mediante RTCVD. 
En general, los “voids” están en un estado más avanzado de formación que en el 
caso RTCVD, con dimensiones mayores en un orden de magnitud. En superficies 
(111) los subgranos alcanzan una desorientación mucho mayor respecto a los 
RTCVD, (111) mientras que en la superficie (001) la diferencia no es significativa. 
El mecanismo de crecimiento es de tipo tridimensional sin saturación de C en SiC. 
o Los resultados experimentales observados justifican la integración de estas obleas 
3C-SiC/Si en la tecnología de dispositivos opto y microelectrónicos, y veremos en 
posteriores capítulos que han sido utilizadas en el recrecimiento de SiC con la 
ventaja de realizar todo el proceso (carburización+crecimiento) en dos pasos 
consecutivos dentro de la misma cámara de crecimiento MBE. 
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5.4. CARACTERÍSTICAS GENERALES Y COMPARACIÓN DE LAS 
CARBURIZACIONES CVD VS MBE 
En este apartado, se describen las bases de la conversión química de Si en SiC que 
tiene lugar mediante CVD y MBE y se justifica como, tras un estudio preliminar, se 
seleccionaron las muestras de carburizaciones optimizadas que se describen en esta Tesis. 
Aunque la mayoría de los resultados que se presentan resultan de la carburización de 
obleas de Si en superficie (111), se han encontrado resultados paralelos para las reacciones 
en Si(001). En lo sucesivo, se compara la evolución estructural y morfológica de 
superficies de muestras expuestas a haces moleculares de carbono sublimado con flujos que 
varían en dos órdenes de magnitud y a temperaturas entre 700 y 1050oC, en comparación 
con el crecimiento bajo condiciones de CVD. 
En la figura 5. 54 (a) se presenta el diagrama de fase cinético en cuyos ejes se 
representan puntos (fases de SiC) correspondientes a diagramas típicos de RHEED en 
función del flujo de carbono utilizado y de la temperatura del sustrato. La escala donde se 
representa el flujo de C va de 1012 a 1016 at cm-2 s-1 y las temperaturas de deposición llegan 
hasta 1100oC. Para temperaturas del sustrato menores de 850oC e independientemente del 
flujo de carbono, los diagramas de RHEED consisten en puntos alargados y en anillos que 
indican la existencia de una superficie muy rugosa y la evidencia de cristales no orientados. 
Cuando se bajó la temperatura de los sustratos, la superficie se hizo aun más rugosa. El 
análisis de esta difracción reveló la existencia de 3C-SiC con tres diferentes orientaciones37: 
(i) principalmente (111) SiC maclado, (ii) granos orientados en la dirección <110> de 
crecimiento y (iii) muy poca cantidad de granos orientados en la dirección <311>. Estas 
observaciones corresponden a las estructuras que se obtienen en RTCVD cuando se 
utilizaron velocidades de calentamiento mayores de 100oC/s, donde se evita la formación 
inicial de una capa durante el calentamiento38. Estos resultados están de acuerdo con los del 
grupo de Zekentes39. 
Para carburizaciones en el rango entre 800 y 900oC no se detecta la orientación <311> 
en RHEED y a temperaturas menores de 800oC y a altos flujos de C, comienza el 
crecimiento de 2H-SiC, además confirmado por XRD. En el caso de flujos de C pequeños y 
temperaturas entre 700 y 800oC solo se observa el crecimiento de 3C-SiC y se encontró una 
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temperatura crítica de 650oC necesaria para la formación de SiC por SSMBE. En cambio, 
bajo condiciones de CVD usando propano, el SiC se forma a partir de temperaturas 
mayores de 1050oC, temperatura que es necesaria para la descomposición del hidrocarburo 
y que coincide con la observada por otros autores40, aunque puede ser menor si se utilizan 
presiones menores u otros hidrocarburos con mayor reactividad40. La densidad de las islas 
formadas y el tamaño medio de grano también fueron investigados. A altas temperaturas de 
crecimiento se revelan islas asiladas con formas irregulares que tienden a coalescer a 
medida que se incrementa el tiempo de deposición de C, formando capas discontinuas y de 
alta rugosidad con alta densidad de canales de difusión que permiten el transporte de 
material. A medida que baja la temperatura del sustrato sube la densidad de islas formadas 
y baja el tamaño de grano medio (figura 5. 54 (b)), comportamiento similar al que ocurre 
cuando se incrementa el flujo de C aportado. 
 
Fig. 5. 5437. (a) Diagrama de fase para la carburización mediante SSMBE: Á: 3C-SiC(111) maclado; 
·: 3C-SiC (110), *: 3C-SiC (113), Û: 2H-SiC. (b) Densidad de nucleación y tamaño medio de grano 
respecto al valor de la inversa de la temperatura del sustrato para un flujo de C de 1014 at cm-2 s-1; 
·: densidad de islas, Û: tamaño medio de grano. (c) Rugosidad superficial respecto a la inversa de la 
temperatura del sustrato para un flujo de C de 1014 at cm-2 s-1. 
Con este aumento de la densidad de islas, se observa una mayor regularidad en sus 
formas, lo que concuerda con lo observado por otros autores41,42 y con lo visto sobre la 
carburización en Si (001)43. A las temperaturas más bajas investigadas, los granos formados 
no pueden identificarse. El típico comportamiento de aumento en la densidad de granos a 
medida que se aporta C también se encontró bajo condiciones RTCVD44. En este caso, la 
densidad de nucleación muestra una dependencia lineal con respecto a la concentración de 
propano aportado. El tamaño de grano aumenta levemente con el tiempo de reacción por 
medio de crecimiento lateral. No obstante, ambos valores, el tamaño y la densidad de 
(a) (b) (c) 
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granos, no han mostrado un comportamiento diferente con respecto a la temperatura en el 
rango investigado (1100-1300oC). 
La rugosidad superficial disminuye drásticamente con la bajada de temperatura del 
sustrato (figura 5. 54 (c)) y conduce a la formación de películas delgadas de superficies 
suaves. Esta morfología es similar a la observada en RTCVD a alta concentración de 
propano (>0,15%) a pesar de que se observaron diferentes estructuras cristalinas. Incluso 
para los mayores flujos de C utilizados, no se observa la acumulación de C en la superficie 
de SiC, al contrario que en el caso de carburizaciones, por ejemplo con acetileno45, donde 
se observó una saturación de C a determinadas presiones de trabajo. Este comportamiento 
confiere claras diferencias a la cinética de crecimiento de la capa de SiC y se traduce en el 
aumento de la velocidad de crecimiento inicial con respecto al incremento en el C 
suministrado. Esta velocidad es mucho mayor en el caso de RTCVD, porque se utilizan 
temperaturas más altas y hasta el momento, flujos de carbono más efectivos. Para muestras 
de la familia de las mostradas en nuestros casos de RTCVD, siempre se ha encontrado una 
saturación que sólo difiere en el espesor de SiC obtenido y tiempo de reacción necesario13, 
aunque la mejor cristalinidad en la capa se consigue cuando la capa de SiC se satura más 
rápidamente. Esta es la razón del porqué las capas carburizadas estudiadas en nuestras 
investigaciones son de espesores tan pequeños. 
Por el contrario, a medida que se aumenta la velocidad de crecimiento en SSMBE se 
demuestra un pequeño descenso en la calidad cristalina, lo que también ha sido observado 
por Rimai y colaboradores46 cuando utiliza ablación láser para generar el carbono. Esto 
indica la existencia de rutas de difusión abiertas por las que se produce la difusión del Si 
hacia el exterior a medida que progresa la reacción y por consiguiente, diferencias en los 
mecanismos de crecimiento y en los espesores de saturación con respecto a CVD. La 
habitual “outdifusion” del Si hace que se formen microcavidades y granos crecidos de 
forma no epitaxial. Un factor importante para que ocurra este comportamiento podría ser la 
diferencia en el grado de sobresaturación en la superficie de crecimiento y por consiguiente, 
en la densidad de nucleación (motivada por el tipo de aporte de C y la diferencia de 
temperatura). No obstante, parece que la intervención de hidrógeno en carburizaciones que 
utilizan hidrocarburos como fuentes de C, juegan un papel esencial en el tipo de 
crecimiento lateral y en el modo de coalescencia entre los granos durante la síntesis de SiC.  
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En todo caso, para los parámetros investigados, y en las muestras que se estudian en 
apartados anteriores, las capas carburizadas por RTCVD tienen una mejor cristalinidad y 
una superficie más lisa. No obstante, también mediante MTCVD y SSMBE se consigue la 
formación de capas de SiC que pueden tener diferentes estructuras politípicas (3C o 2H), 
que en el caso de la presencia solamente cúbica de SiC son de buena calidad cristalina. En 
estas capas de 3C-SiC se han conseguido el máximo grado de “sellado” de las vías de 
difusión bajo las que se previenen la formación de “voids” y para ello se pretende conseguir 
un mejor crecimiento epitaxial. Recientes estudios afirman la conveniencia de aplicar 
SSMBE, para así contrarrestar en lo posible la influencia del hidrógeno en las primeras 
fases del proceso de nucleación de SiC47. 
En las carburizaciones SSMBE, a medida que aumenta la temperatura del sustrato, las 
regularidades obtenidas en los diagramas de RHEED en las superficies de Si aleadas con C 
han sido utilizadas para ajustar el tamaño de grano y su morfología. Por esta razón, el 
proceso de nucleación es interrumpido en los valores de intensidad media de difracción 
obtenidos en superficies (111) y (001). Estas interrupciones se realizan para que se vayan 
formando granos de SiC casi idénticos separados por una distancia intermedia similar a la 
del radio del grano y así conseguir un crecimiento homogéneo. Los resultados obtenidos se 
muestran en la figura 5. 55. Los cambios en el tamaño en dependencia de la temperatura de 
reacción se representan en la gráfica donde se advierte una temperatura de transición en el 
rango de 700-800oC, que es causada por la transición de un modo de condensación 
completa de islas de SiC (crecimiento 2D) a un modo de condensación incompleta (3D)48. 
 
Fig. 5. 55. Tamaño de grano respecto a la temperatura del sustrato para un flujo de C de 5,5 x 1013 
at cm-2 s-1. Las flechas indican que el comportamiento de la nucleación es de tipo 2D o 3D. 
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Hasta este punto se han estimado la velocidad de reacción, la temperatura crítica y el 
modo de crecimiento durante las reacciones SSMBE a una temperatura fija49. En cambio, 
utilizando rampas leves de temperatura, por ejemplo, para un flujo de carbono típico de 
1014 at cm-2 s-1 se ha encontrado que la temperatura crítica baja a 600oC a una velocidad de 
calentamiento de 1,5oC/s. Utilizando estas condiciones, la rugosidad superficial puede 
reducirse en un orden de magnitud (de 7,23 a 0,50 nm), la formación de maclas se suprime 
en gran medida y ocurre una bajada en el coeficiente de difusión del Si a través de la capa 
del SiC, que se estima porque ocurre mucho menos decapado en las capas obtenidas50. 
De los resultados experimentales se deduce que en el caso de las capas presentadas por 
MTCVD y SSMBE ocurre un crecimiento de tipo tridimensional de formación de islas 
(Volmer-Weber) porque los átomos de la capa están más fuertemente unidos entre ellos que 
con los del sustrato. En cambio, en el caso RTCVD sólo es posible el modo de crecimiento 
Stranski-Krastanov50. Un modelo más detallado basado en los procesos atómicos que 
ocurren en las superficies fue propuesto por Venables51 y explica con más claridad lo 
ocurrido en las muestras sometidas a estudio mediante conceptos de sobresaturación. 
Cuando se utilizan rampas moderadas de temperatura en MBE, en primer lugar se 
aporta C desde temperaturas de 350oC y se crea una aleación superficial de tipo Si1-xCx. A 
medida que sube la temperatura, a “bajas temperaturas” en el rango de 600 a 800oC, el 
proceso de formación de SiC sobre Si (111) y (001) es similar al propuesto como proceso 
de “condensación completa” por Venables. En este caso, se crean placas cilíndricas de SiC 
cúbico inmersas en la capa Si1-xCx, formadas por la descomposición de esta aleación. Estas 
placas muestran un crecimiento de tipo bidimensional que se predijo con anterioridad52 y 
donde la morfología de la cristalinidad de la superficie de Si no se ve afectada. En muchas 
ocasiones, ocurren formaciones de áreas multipolitípicas de SiC y/o los granos formados 
tienen una alta desorientación con respecto a la dirección perpendicular al sustrato (tilt) de 
hasta 10o, por lo que sólo son visibles por PVTEM, ya que su distorsión morfológica no 
permite su registro en XTEM53. Este inusual comportamiento de alta desorientación (tilt) 
también ha sido descrito para carburizaciones con fulereno (C60)54 y podría estar asociado 
al alto giro de “twist” que se observa en la muestra de Si en superficie (111) carburizada 
por SSMBE. El origen de esta alta desorientación podría ser la consecución de un menor 
desajuste entre las redes del Si y SiC. 
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En investigaciones posteriores se explica en detalle como este tipo de nucleación (en el 
rango de 600-800oC) se puede explicar con teorías clásicas y se llega a establecer un 
tamaño mínimo de núcleos de SiC con un átomo de C por cada átomo de Si en el caso de Si 
(001) y de 6 átomos de C por cada Si en (111)47. Estos procesos cinéticos tienen interés 
porque los núcleos nanométricos y regulares de SiC son aplicables desde el punto de vista 
de fabricación de islas con tamaño suficientemente pequeño como para utilizarlos en 
fenómenos de confinamiento cuántico. Además, si se evita la precipitación del C y la 
formación de Si, el C que pudiera integrarse en sitios sustitucionales de la red del Si podría 
modificar la estructura de bandas de las aleaciones formada en estructuras basadas en 
Si55,56, lo que implica su posibilidad de uso en ingeniería de bandas prohibidas y de 
tensiones y en el control de la difusión en la tecnología del Si52. 
Está establecido que cuando en el proceso de carburización SSMBE por rampas 
moderadas se sobrepasa los 800oC, para rangos de flujo de C de 1012-1015 at cm-2s-1, la 
reevaporación de las especies de C depositadas y la sublimación del Si superficial juegan 
un papel vital. En este caso, ocurre un comportamiento del crecimiento de los núcleos de 
SiC de “condensación incompleta”, que es un tipo de nucleación tridimensional 
pronunciada. En dependencia de la sobresaturación, el modo de Volmer-Weber puede ser 
subdividido en dos casos limitantes. A alta sobresaturación ocurre un mecanismo de 
“condensación completa” y se llega a capas cerradas. A menores saturaciones aumenta la 
parte de moléculas desorbidas o reevaporadas y a medida que aumente la temperatura, la 
movilidad en superficie aumenta, por lo que se llega a “condensación incompleta”. 
De esta forma, en los peores casos, cuando ocurren bajas sobresaturaciones de núcleos 
sobre la superficie del Si, se forman grandes islas separadas por grandes trincheras en el Si. 
Un proceso equivalente explica el tipo de formaciones cristalinas aisladas que se forman y 
presentan en la fase de optimización de muestras carburizadas por MTCVD. 
En cambio, cuando el grado de sobresaturación es alto (algo parecido a lo que ocurre 
en las mejores carburizaciones MTCVD y en las muestras SSMBE estudiadas), se forma 
una capa continua de 3C-SiC con “voids” en el sustrato y, especialmente a las más bajas 
temperaturas, presencia de inclusiones hexagonales que suelen crecer en los bordes de 
núcleos de SiC altamente orientados. En estos estudios, la formación de los “voids” se 
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achaca a reacciones que ocurren en macroescalones cristalinos o a reacciones drásticas 
nucleadas en inclusiones de tipo hexagonal. Aunque en condiciones intermedias óptimas de 
temperatura y flujo se puede conseguir que los defectos como “voids” o trincheras 
disminuyan de tamaño, ambos casos de sobresaturación tienen en común que permiten un 
mecanismo no limitado de transporte del Si a la superficie. 
El resultado del modelo de crecimiento fenomenológico queda presentado en la figura 
5. 56. La ilustración describe la investigación de los casos limitantes estudiados en los 
casos de SSMBE y RTCVD. En el caso de alta densidad de nucleación (figura 5. 56 (I-b)), 
la alta saturación resulta en una capa casi cerrada (II-b), aunque la alta velocidad de 
crecimiento que ocurre suele estar asociada a la generación de una alta densidad de 
defectos. Especialmente, los bordes de grano permiten la difusión del Si a la superficie y el 
desarrollo de los “voids”, a veces hasta puntos en que éstos llegan a unirse y provocan la 
separación o decapado de las capas, como se demostró para algunos casos de la 
carburización MTCVD. En el caso ideal de la carburización mediante RTCVD, ocurre un 
mecanismo de reacción autolimitado que llevan a una saturación de capa optimizada. 
 
Fig. 5. 56. Modelo de crecimiento 3D para la carburización (sustrato: línea discontinua horizontal). 
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En este capítulo se estudia la estructura de defectos y las intercaras de dos grupos de 
muestras: (i) epitaxias de SiC/Si por SSMBE (M-Y) y (ii) estructura epitaxial 
GaN/AlN/SiC/Si (Z). Para el primer grupo, un conjunto de muestras han sido sometidas a 
predeposición de Ge antes de la carburización, para estudiar el efecto surfactante de este 
elemento sobre la calidad de la capa de SiC crecida. En el caso de la muestra de GaN, se 
demuestra que la carburización de sustratos de Si mejora la calidad del nitruro crecido. 
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6.1. CRECIMIENTO EPITAXIAL DE SiC 
6.1.1. Medidas R-FTIR de las capas epitaxiales de SiC. 
El grupo de muestras con SiC crecido fue sometido a experimentos de R-FTIR, que 
permiten la verificación directa de la presencia de SiC. En este estudio, el primer objetivo 
fue el de analizar bandas Reststrahlen típicas de estas estructuras SiC/Si, para así poder 
analizar indirectamente, por medio de la metodología presentada y desarrollada en 
anteriores capítulos, algunas de sus características electro-ópticas. No obstante, debido a la 
buena calidad cristalina y el bajo espesor de las capas crecidas1, los espectros registrados no 
respondieron de forma que presentaran esta banda típica. No obstante, de la disposición de 
los picos observados se ha podido extraer datos que certifican la buena calidad del SiC en 
estas muestras. Las capas de SiC tienen espesores de 120 o de 300 nm dependiendo de las 
muestras, y se espera un ensanchamiento de las bandas a medida que aumenta el espesor. 
En el espectro de las capas más delgadas (muestras M, N, Ñ, V, W, X e Y presentadas 
en el capítulo 2, con 120 nm de espesor de SiC), sólo es visible un máximo localizado cerca 
de 790,7 cm-1, pico que corresponde al modo de frecuencia transversal del fonón (wTO) en 
el SiC prácticamente estequiométrico, es decir, la vibración de extensión “stretching” entre 
las subredes del Si y del C. Este valor medido se sitúa muy cerca del valor descrito por 
otros autores para estructuras parecidas o para SiC masivo (de 794 a 796 cm-1)2,3,4. La 
pequeña desviación a menores números de ondas podría indicar presencia de defectos, 
desorden, actividad de componentes en la región de la intercara, efectos de dopado, o del 
sustrato de Si, y está relacionada con la tensión dentro de la capa no relajada5,6,7. La figura 
6. 1 presenta varios espectros para las muestras V, W, X e Y que tienen una respuesta casi 
idéntica. 
Para una de las muestras más gruesas, la muestra R con 300 nm de SiC, se ha 
encontrado el mismo tipo de pico principal a una frecuencia de 794,4 cm-1, que corresponde 
al pico wTO del SiC, en esta ocasión más cercano al valor del SiC relajado, lo que indica 
que a medida que crece el espesor, la estructura de la capa se va relajando. Para el resto de 
las muestras gruesas se encontró un desdoble en este pico, con un pico principal y otro 
hombro a una reflectividad aproximadamente del 85%, que puede ser indicativo de la 
presencia de dislocaciones y defectos. La figura 6. 2 muestra este comportamiento para las 
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muestras de 300 nm Q, R, S, T y U, que se diferencian por el contenido de Ge depositado 
sobre la superficie del sustrato antes de crecer el SiC. Analizando estos espectros y otros 
análogos obtenidos para las muestras O y P, se determina que las muestras O, P y T tienen 
el pico principal a 802,1 cm-1 y el hombro a 781,1 (O y P) o a 775,12 cm-1 (T). En el caso 
de las muestras Q, S y U el pico principal se encuentra a 800,3 cm-1 y los hombros a 779,1 
cm-1, aunque en una de ellas (U), el hombro no se aprecia muy bien. 
No parece haber una relación clara entre la posición, y los desplazamientos vistos en 
los picos y su contenido en Ge, incluso cuando este átomo se predepositó a diferentes 
temperaturas. Cabe destacar que estos espectros fueron registrados a resoluciones de 4 cm-1 
por lo que pequeños “movimientos” en los picos podrían no ser detectados. 
 
Fig. 6. 1. Espectros R-FTIR para las muestras V, W, X e Y sometidas a diferentes temperaturas de 
predeposición de 1 ML de Ge. Se caracterizan por poseer un pico principal definido 
correspondiente a las vibraciones de alargamiento (stretching) de los enlaces Si-C. 
 
Fig. 6. 2. Espectro R-FTIR de las muestras Q, R, S, T y U (distinta cantidad de Ge), donde se 
aprecia un ensanchamiento y/o desdoble de la banda wTO, debido a un aumento del espesor de SiC 
y a la presencia de defectos. 
R 
número de ondas (cm-1) 
R 
número de ondas (cm-1) 
R (0,10 ML Ge)
S (0,25 ML Ge)
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6.1.2. Medidas de XRD de las capas epitaxiales de SiC. 
En el estudio de difracción de rayos X realizado a las muestras Q, R, S  T, U, V, W, X 
e Y se encuentran una serie de tendencias generales. Se ensayaron varias configuraciones 
para la medida de las muestras, pero al final, debido a que las capas a estudiar eran 
relativamente delgadas y algunas de pequeño tamaño, se optó por retirar los 
monocromadores del haz incidente y realizar las medidas con las siguientes condiciones: 
(1) Fuente: tensión de aceleración de 40 kV y corriente de filamento de 50 mA; (2) Haz 
incidente: haz colimado mediante una rendija mecánica de 300 µm de ancho y 5 mm de 
alto; (3) Detector: uso de un filtro β entre la muestra y el detector para eliminar las líneas β 
del espectro característico del ánodo de Cu y uso únicamente del doblete Cu Kα1,2, rendija 
del detector de 1,1 mm de ancho y 25 mm de alto, y distancia de la muestra al detector de 
31,5 cm. Por tanto, la apertura angular es de 0,20º. Con las condiciones anteriores se llegó a 
un compromiso razonable entre la resolución angular de las medidas y la intensidad que 
alcanzaba al detector. En algún caso se realizaron medidas con el difractómetro 
funcionando en modo de alta resolución (con monocromadores), pero sólo se usaron para 
comparar los resultados y estimar el efecto de la función instrumental del difractómetro. 
Todas las muestras se alinearon utilizando la reflexión 333 del sustrato de Si como 
referencia. En estas condiciones, la radiación de fondo era aún suficientemente intensa 
como para enmascarar los picos de difracción del SiC. Por ello se introdujo 
intencionalmente una desalineación de 0,3º en el ángulo de la muestra (θ) para reducir la 
radiación de fondo. Este procedimiento es válido para medir muestras policristalinas cuyos 
granos están desorientados dentro de un margen respecto a la normal a la superficie (como 
el caso que nos ocupa). Se realizaron medidas θ/2θ con un paso angular de 0,012º y un 
tiempo de cuenta superior a 9 s por punto. Estos barridos comprendieron las reflexiones 
111 y 333 del Si y las 111, 222 y 333 del SiC en las muestras con SiC. 
En torno a las reflexiones 111, 222 y 333 del SiC se midieron “rocking-curves” 
manteniendo el detector en una posición fija correspondiente al ángulo de Bragg de la 
reflexión (2θB) y variando el ángulo θ de la muestra. Las medidas θ/2θ proporcionan 
información sobre las distancias interplanares en la orientación cristalina escogida. De 
dichas distancias se obtiene información sobre la deformación (macroscópica) de la red 
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cristalina o su composición. Además, del análisis de la forma de los picos de difracción se 
puede extraer información cuantitativa sobre el tamaño de grano y la microdeformación. 
Por otro lado, las “rocking-curves” permiten medir la dispersión en la orientación de los 
granos del material según un eje determinado (la orientación [111] para el 3C-SiC). 
Respecto a la serie de SiC crecida con diferente cantidad de Ge (muestras Q, R, S, T y 
U), se observa que la constante de red medida en la dirección [111] aumenta ligeramente a 
medida que aumenta el número de fracción de monocapa de Ge. Todos los valores son 
menores que la constante de red nominal del SiC (4,3596 Å), lo que indica que no son 
capas totalmente relajadas, sino que mantienen cierta deformación en la dirección [111], 
probablemente debido al estrés biaxial tensor introducido en el sistema al intentar acoplar el 
SiC sobre el Si (con una constante de red mayor). Por tanto, parece que a medida que 
aumenta la cantidad de Ge predepositado antes de crecer la capa de SiC, ésta se relaja cada 
vez más, con valores de tensión residual del SiC (de compresión) que van desde 0,170 a 
0,149 % y un desajuste reticular medio del 19,852% respecto al valor de 19,723% de 
desajuste entre las dos estructuras relajadas del SiC y del Si. 
La FWHM de los picos 111 del SiC (medida θ/2θ) aumenta suavemente con la 
cantidad de Ge, si exceptuamos la muestra con 0,1 ML (R). Esta muestra da resultados 
dispares en todos los casos, por lo que no se tiene en consideración a la hora de comparar la 
serie. Esto pudo ser debido a que el trozo ensayado era muy pequeño, por lo que su medida 
fue difícil, y quizás no suficientemente representativa.  
La figura 6. 3 muestra los diagramas de XRD de “rocking curves” para las muestras Q 
y R y la figura 6. 4, las medidas de XRD θ/2θ de las muestras S, T y U. Dado que en esta 
serie todas las capas tienen el mismo espesor nominal, es posible sugerir que el aumento de 
la FWHM se debe a una disminución del tamaño de grano a medida que el material se 
relaja (su constante de red aumenta). Por tanto, viene a representar una pérdida de calidad 
cristalina, quizás debida a un incremento en la densidad de dislocaciones entre granos. 
Por último, la FWHM de las “rocking-curves” tiende a aumentar con la cantidad de Ge 
(dejando aparte la muestra R), lo que indica que la desorientación cristalina de las muestras 
aumenta con el aporte de Ge. Esta tendencia es consistente con lo dicho con anterioridad 
respecto a la relajación de las muestras y al ensanchamiento de la reflexión 111 del SiC. 
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Fig. 6. 3. Diagramas de XRD “rocking curves” para las muestras Q y R. 
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Fig. 6. 4. Diagramas de XRD θ/2θ de las muestras S, T y U. 
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En la serie crecida a distintas temperaturas del sustrato (serie V, W, X e Y), la 
constante de red es menor en la muestra crecida sin calentar el sustrato frente a las otras tres 
muestras. En cualquier caso, todas ellas muestran una constante de red perpendicular menor 
que la nominal del SiC, lo que indica que mantienen cierta deformación “en el plano”. La 
aplicación de calor parece no haber bastado para permitir la relajación completa de la capa 
de SiC, la tensión residual del SiC crecido oscila entre 0,184 y 0,154% y el desajuste con 
respecto al Si va desde 19,870 a 19,846%. Respecto a la FWHM del pico 111 del SiC 
(medida θ/2θ), se observa que el ensanchamiento del pico disminuye al aumentar la 
temperatura. La tendencia observada es compatible con un aumento del tamaño de grano al 
aumentar la temperatura. Los valores de la FWHM de las “rocking-curves” muestran una 
clara disminución al aumentar la temperatura (aunque la variación relativa es muy 
pequeña). Esta evolución sería compatible con una mejora general de la calidad cristalina al 
aumentar la temperatura, aunque la FWHM no alcanza valores tan pequeños como los 
mejores de la serie con distintas cantidades de Ge. La figura 6. 5 muestra las“rocking 
curves” de las muestras de esta serie y la figura 6. 6. muestra las curvas θ/2θ respectivas. 
La tabla 6. 1 resume los resultados numéricos más importantes para las dos series. En 
estos resultados de las medidas de difracción de rayos X, a es la constante de red 
perpendicular, FWHM r-c es la anchura a la mitad del máximo obtenida del promedio de 
las “rocking-curves” en torno a las reflexiones 111, 222 y 333 (SiC), y FWHM θ/2θ es la 
anchura a la mitad del máximo de los picos en la reflexión 111 (SiC). 









SiC relajado 4,3596 0,00000 0,19723 / / 
Q 4,3523 0,00167 0,19857 0,789 0,121 
R 4,3522 0,00170 0,19859 1,163 0,156 
S 4,3524 0,00165 0,19856 0,683 0,121 
T 4,3529 0,00154 0,19846 0,725 0,124 
U 4,3531 0,00149 0,19843 1,137 0,136 
V 4,3516 0,00184 0,19870 1,062 0,155 
W 4,3529 0,00154 0,19846 1,059 0,156 
X 4,3526 0,00161 0,19852 1,044 0,151 
Y 4,3529 0,00154 0,19846 1,028 0,152 
Tabla 6. 1. Datos de constantes de red, tensión residual, desajuste reticular y FWHM en las curvas 
de XRD para las muestras de las dos series de SiC. 
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Fig. 6. 5. “Rocking curves” de la serie crecida con diferente temperatura de predeposición de Ge. 
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Fig. 6. 6. Curvas θ/2θ  de la serie crecida con diferente temperatura de predeposición de Ge. 
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6.1.3. Medidas de TEM/SAED de las capas epitaxiales de SiC. 
En todas las muestras preparadas para TEM se encontraron defectos extensos. El SiC 
crecido epitaxialmente presenta una estructura prácticamente relajada, como se concluye 
del estudio de los diagramas de SAED de las muestras preparadas por XTEM y PVTEM. 
La figura 6. 7 presenta los SAED correspondientes a las muestras N, sin Ge (SAEDs de la 
izquierda), y V, con 1 ML de Ge predepositado (derecha), registrados a lo largo del eje de 
zona [110] (arriba) y de [111] (abajo). En estos SAED se distinguen reflexiones típicas 
alineadas en la misma dirección correspondientes a las dos redes de Si y 3C-SiC 
perfectamente orientadas. El SAED correspondiente a la muestra V en XTEM presenta un 
contraste difuso de forma alargada entre las reflexiones principales del SiC, que es 
característico de la presencia de defectos. Esta diferencia no es apreciable para las muestras 
en PVTEM, donde la característica común es la presencia de difracción múltiple. 
  
  
Fig. 6. 7. SAED de la estructura SiC/Si en XTEM (arriba) y en PVTEM (abajo) correspondiente a 
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La figura 6. 8 (a) es una imagen XTEM/DF de dos haces con la reflexión 111 cercana 
al eje de zona [112] para la muestra Ñ (carburizada por RTCVD y sin Ge predepositado), 
donde los contrastes dentro de la capa están relacionados con la presencia de defectos 
cristalinos. Las franjas cerca de la intercara son contrastes de Moiré ocasionados por la 
interacción de los subgranos de SiC con el sustrato de Si. En la figura 6. 8 (b) también se 
muestra la estructura defectuosa de la capa de la muestra  N (carburizada pos SSMBE y sin 
Ge predepositado) en condición de DF con la reflexión 002 del Si cercana al eje [110]. 
 
 
Fig. 6. 8. Imágenes de XTEM/DF en dos haces para las muestras Ñ (a) y N (b) donde se presentan 
contrastes de las capas de 3C-SiC crecidas sobre sustratos carburizados por RTCVD y SSMBE. 
50 nm 
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En la figura 6. 8 (b) se detecta un gran “void”. En esta imagen, a lo largo de la capa se 
pueden observar algunos tipos de características defectuosas usuales en estas capas crecidas 
epitaxialmente, como las que se señalan con un pequeño triángulo negro, asociadas a 
defectos planares (DPs). Los diferentes defectos planares han sido descritos como planos de 
macla, fallos de apilamiento, micromaclas o fronteras de inversión para este tipo de 
sistemas SiC/Si8,9. 
La figura 6. 9 es una imagen de PVTEM para la muestra N (carburización mediante 
SSMBE sin predeposición de Ge) donde se observan una serie de contrastes alargados 
correspondientes a defectos en la estructura de la capa de SiC. El diagrama de difracción de 
electrones que se inserta en la misma figura fue tomada en un eje de zona del SiC cercano a 
la posición de la imagen. Aparte de los puntos principales, sus alargamientos y las filas de 
puntos indican la presencia de defectos extensos como planos de macla10. 
 
Fig. 6. 9. Imagen PVTEM de la muestra N y SAED correspondiente. 
La figura 6. 10 es una imagen de PVTEM/DF en dos haces con la reflexión 02 2  
cercana al eje de zona [111] para la muestra V. El contraste, debido a la alta densidad de 
defectos presente a lo largo de toda la capa, hace difícil la identificación del tipo de 
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haces. Esto es así porque el tipo de preparación de muestra ataca químicamente al Si pero 
no afecta al SiC, por lo que la imagen presentada está formada por una capa de 120 nm de 
espesor. Algo parecido ocurre en la capa de SiC vista en XTEM ya que usualmente, para 
estos espesores, todavía la densidad de defectos es alta y un estudio detallado del carácter 
de los DPs o dislocaciones necesita de zonas menos defectuosas, es decir, regiones 
delgadas de la parte superior de capas mucho más gruesas. El diagrama de SAED insertado 
dentro de la figura 6. 10 corresponde a la difracción de la misma capa de SiC. Los puntos 
de mayor tamaño son las reflexiones características del 3C-SiC, mientras que la familia de 
los puntos interiores que están rodeados por un círculo se explican con reflexiones 
prohibidas del tipo {4/3 2/3 2/3} del SiC, que aparecen cuando hay un alta densidad de 
defectos planares (maclas o fallos de apilamiento) paralelos al plano (111). Además, se 
observa que en las reflexiones más lejanas al haz transmitido y correspondientes al SiC se 
produce una distorsión en forma triangular de los puntos de difracción, que según otros 
autores también se relaciona con la presencia de defectos11. La difracción de las capas de 
SiC aisladas de las muestras preparadas por PVTEM también ha dado un comportamiento 
similar para las muestras que no fueron sometidas a una predeposición de Ge antes del 
crecimiento epitaxial.  
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La característica más importante y que diferencia a las muestras que contienen Ge a la 
vez que SiC crecido epitaxialmente es la supresión de las microcavidades o “voids” que se 
produce en sus estructuras. Para describir este efecto se ha hecho un estudio detallado con 
este enfoque. Las figuras 6. 11 (a), (b) y (c) corresponden a imágenes de PVTEM en BF 
para las muestras Ñ, N y V respectivamente. A simple vista se observa que las dos primeras 
muestras contienen gran cantidad de “voids” y que la tercera no está afectada por esta 
característica. Las dos primeras muestras Ñ y N no contienen Ge en la intercara y los 
sustratos utilizados antes de que se produjera el crecimiento de SiC, son idénticos a los de 
Si carburizados mediante RTCVD y SSMBE presentados en el capítulo anterior. En el caso 
de la tercera imagen la muestra contiene Ge predepositado antes de que se produzca la 
posterior deposición de 1ML de C por SSMBE y finalmente el recubrimiento con SiC. 
 
Fig. 6. 11. Imágenes de PVTEM de las muestras Ñ, N y V con presencia de “voids”. 
En la muestra V solo se encontró la presencia de “voids” de forma muy ocasional. La 
disposición de los tamaños de las cavidades en las estructuras sin Ge siguen una 
distribución de caída exponencial idéntica a la presentada en el capítulo anterior para los 
“voids” en las correspondientes capas carburizadas mediante SSMBE. En este caso, los 
triángulos equiláteros, ya que se trata de una superficie de Si (111), están mucho más 
definidos. Estas cavidades son de un orden de magnitud mayor en tamaño a los presentadas 
para las capas carburizadas por SSMBE (decenas de miles de nm2 respecto a unidades de 
µm2) y por tanto, para los dos casos, esta diferencia es proporcional al espesor de capa de 
SiC que hay encima de la intercara. 
2 µm 2 µm 2 µm (a) Ñ (b) N (c) V 
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El efecto del desarrollo de los “voids”, desde el estado carburizado hasta el estado 
crecido epitaxialmente es aún más pronunciado en el caso de sustratos carburizados por 
RTCVD, ya que en estos la presencia de “voids” era ocasional y los pocos “voids” 
encontrados tenían dimensiones muchísimo menores a los desarrollados por 
carburizaciones SSMBE . La gráfica expuesta en la figura 6. 12 representa el histograma de 
densidad de “voids” en las muestras Ñ (en rojo) y N (en negro). De la visualización de estas 
gráficas se intuye un comportamiento semejante para ambas muestras. Esta estadística fue 
desarrollada para una superficie aproximada de 500 µm2 en ambas muestras y los valores 
medios calculados de los tamaños de “voids” para las muestras Ñ y N son 0,263 y 0,266 
µm2, con unos tamaños que oscilan entre 0,014 y 2,483 µm2 para la muestra Ñ y entre 
0,007 y 3,367 µm2 para la muestra N, por lo que se comprueba que la muestra carburizada 
por SSMBE desarrolla “voids” en un mayor rango de tamaños. El porcentaje de superficie 
ocupada por los “voids” en ambas muestras es de aproximadamente 8-10 %. 






















tamaño de "void" en área ocupada (µm2)  
Fig. 6. 12. Gráfica correspondiente a la cantidad de “voids” en función de su tamaño. 
De estos resultados se concluye que: (i) las temperaturas utilizadas en el crecimiento 
epitaxial de SiC mediante SSMBE, aunque moderadas (<1000oC), no son suficientemente 
bajas para frenar la difusión al exterior del Si constituyente del sustrato y se dirige a la 
superficie para reaccionar durante el crecimiento a través de canales como son los defectos 
o bordes de grano; y (ii) la cantidad de Si que se difunde aumenta con la magnitud del 
espesor de capa de SiC y del tamaño de los “voids” formados, lo que implica una pérdida 
de calidad en la intercara/epitaxia evidente. 
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6.1.4. Medidas de HREM de las capas epitaxiales de SiC. 
Para tener una idea más próxima de cómo es el mecanismo de aniquilación de “voids” 
y que tipo de intercaras se forman en los casos en que la estructura contenga Ge, algunas 
muestras han sido estudiadas por microscopía electrónica de alta resolución. La figura 6. 13 
(a) es una imagen de una zona de la intercara de la muestra V donde se han marcado las dos 
estructuras correspondientes a las redes del sustrato de Si y del SiC crecido y una intercara 
con un contraste de características diferentes a estas dos redes cristalinas. La zona 
recuadrada en la figura 6. 13 (a) se presenta ampliada en la figura 6. 13 (b). 
 
 
Fig. 6. 13. Imágenes de HREM de una preparación en XTEM de la muestra V con 1 ML de Ge. 
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En la imagen panorámica de la figura 6. 13 (a) se muestra que tras el crecimiento 
epitaxial se forma una intercara con cierta rugosidad y una estructura de diferente 
naturaleza entre los cristales de SiC cúbico, defectuoso y no completamente relajado y el 
sustrato de Si. La estructura compuesta por Si/Ge/C dispuesta en la intercara no es 
uniforme y cambia de espesor a lo largo de la superficie. En la imagen ampliada (b) se 
presenta parte de esta estructura afectada por el Ge acotada entre líneas discontinuas y se 
han detectado y señalado con triángulos blancos algunos escalones atómicos superficiales 
(“steps”) relacionados con la rugosidad aparente, que en muchos casos parece ser el origen 
de dislocaciones o defectos planares como los marcados como “DPs” en la figura (a). Otras 
dislocaciones de desajuste (MDs) han sido detectadas justo o por encima de la intercara, en 
la estructura del SiC, y la presencia de un plano extra en una de ellas ha sido señalada en la 
figura 6. 13 (b). No se han detectado “voids” en las intercaras de este tipo de muestras con 
Ge, lo que nos hace pensar que la aleación formada en la intercara debe actuar como 
barrera de frenado en la difusión del Si hacia el exterior. En imágenes de HREM similares 
para muchas otras zonas se han contabilizado la cantidad de planos (022) del Si respecto a 
los (022) del 3C-SiC inmediatamente superiores y la relación, dependiendo de la zona 
estudiada, siempre resultó ser de 4,85 a 5 planos de SiC por cada 4 planos de Si. Esta 
relación es indicativa de que la estructura de SiC está cercana a la relajación, algo que se 
facilita con la presencia de defectos, ya que la relación entre los parámetros reticulares de 
las dos estructuras relajadas es de aproximadamente 5:4. 
La rugosidad formada y los cambios de espesor en las intercapas afectadas por la 
presencia de Ge deben estar relacionados con que se produzca una segregación de estos 
átomos de Ge en superficie. De esta forma, a continuación se analizan imágenes de HREM 
de la interfase SiC-Ge-Si para tener una medida adecuada del espesor de capa intermedia 
existente entre Si y SiC. Se comprueba que dependiendo de la zona, el Ge se transporta en 
mayor o menor medida, provocando mayores o menores espesores de capa de aleación 
Si/Ge/C. La figura 6. 14 (a) es una imagen de HREM de la intercara SiC/Si en una zona de 
la muestra V que no parece estar muy afectada por la presencia de Ge. Se representa la 
estructura de SiC a la izquierda y la del Si a la derecha y se ha realizado un perfil de 
intensidades promediado a toda la imagen (figura 6. 14 (b)), cuyos máximos corresponden 
a los planos (111) del Si o del 3C-SiC. Hay una zona del perfil acotada en un recuadro, 
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donde se detectan distancias interplanares anómalas que no corresponden a SiC ni a Si. La 
imagen de HREM ha sido adquirida en condiciones de desenfoque (próximo al foco de 
Scherzer) que permiten correlacionar con un error de ±2 monocapas, el espesor de la región 
marcada con líneas discontinuas en la figura 6.14, con el espesor de la capa intermedia 
Si/Ge/C. Este efecto está representado de forma más clara en la figura 6. 15, donde las 
distancias entre máximos (puntos A, B, C y D) que no corresponde a los parámetros (111) 
del Si o del SiC (representados por las rectas horizontales) permiten estimar el espesor de la 
capa afectada por la presencia de Ge. 
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Fig. 6. 14. (a) Imagen de HREM de la intercara y (b) perfil de intensidades promediado de una zona 
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n º de  d ife renc ias  en tre  m áxim os [de  S iC  a  S i]  
Fig. 6. 15. Representación de las distancias entre máximos de los perfiles de intensidad cuyo valor 
en la zona del sustrato es proporcional a las distancias entre planos (111) del Si. Tomando las 
medidas en la red relajada del sustrato como referencia, se han podido situar la recta horizontal 
correspondiente al valor relajado de planos (111) del 3C-SiC y del Si, que como se observa, se 
ajustan a los datos experimentales. 
Asumiendo un error en una distancia interplanar de aproximadamente ±0,28 nm, en el 
caso de la imagen de la figura 6. 15 (a) se determina que el espesor de zona afectada con 
parámetros reticulares comprendidos entre los del Si y SiC (suma de las distancias A, B, C 
y D) es de aproximadamente 1,18 nm para la imagen de la figura 6. 14. 
Actuando de la misma forma, en la figura 6. 16 se presenta otra imagen de HREM de 
otra zona de la muestra V con su perfil respectivo (esta vez sólo se representa la zona de la 
intercara) y su gráfica de distancia entre máximos en función de la zona perfilada. En este 
caso, la distancia medida es muy distinta, de aproximadamente 2,5 nm y se aprecian 
distancias interplanares muy distintas a las medidas (111) del SiC o del Si, por lo que en 
esta zona el Ge habrá actuado de otra forma bastante diferente a la del ejemplo anterior. No 
obstante, en todos los casos, se aprecia cierta continuidad entre planos de la aleación de Ge 
y los planos (022) del Si, lo que hace pensar que la estructura Si/Ge/C está crecida de forma 
pseudomórfica y que las variaciones de distancias interplanares se correspondan a 
artefactos ocasionados por contraste de Fresnel y otras fuentes de error en la formación de 
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las imágenes de HREM. Partiendo de la suposición de que esta aleación crezca ajustándose 
perfectamente a los planos de Si, se puede pensar que la composición de la aleación 
formada es de tipo Si1-x-yGexCy con (y≥0,02 y x=8,2y)12 o próxima a la composición 
Si0,95C0.05Gex con (x≤0,01)13,14. 
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En este punto es importante recordar que los espesores de capa intermedia obtenidos entre Si y 
SiC son sólo estimaciones, puesto que la determinación más precisa de los mismos exigirá un 
estudio detallado del efecto del contraste de Fresnel en los alrededores de la interfase Si/Ge/C, el 
espesor de muestra electrón-transparente, la posible inclinación de dicha capa intermedia, etc. No 
obstante, la precisión en las medidas realizadas es suficiente para confirmar la presencia de 
fluctuaciones del espesor de la capa intermedia en distintas zonas de la intercara SiC/Si. 
En la muestra V también se han podido detectar mediante HREM algunos defectos extensos 
que llegan hasta la superficie de las capas epitaxiales de SiC. La figura 6. 18 muestra una imagen de 
HREM de varios planos de macla próximos en la muestra V. La figura 6. 19 presenta otra imagen 
de XTEM para la misma muestra V donde se presenta un borde de grano que divide a dos 
estructuras cristalinas claramente desorientadas. A pesar de la presencia de defectos, estas capas con 
intercaras de aleaciones de Ge han demostrado tener propiedades eléctricas alternativas15. 
 
Fig. 6. 18. Imagen de XTEM de defectos en la muestra V. 
 
Fig. 6. 19. Imagen de XTEM de defectos en la muestra V. 
10 nm 
PLANOS DE MACLA 
10 nm 
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6.2. CRECIMIENTO EPITAXIAL DE GaN  
En este subapartado se presenta la fabricación de una estructura GaN/AlN/SiC/Si 
(muestra Z). La capa de GaN de más de un micrómetro de espesor ha sido crecida mediante 
MBE sobre una capa de Si carburizado por RTCVD (muestra J), usando una capa 
amortiguadora intermedia de AlN. Como se explicó en el capítulo 1 de introducción, el 
ordenamiento atómico de la superficie carburizada corresponde al plano (111) del SiC 
cúbico y es equivalente a la de los planos (0001) del SiC hexagonal (6H). Esta 
circunstancia permite la deposición de AlN (0001) de buena calidad para el posterior 
recrecimiento de GaN (0001) hexagonal. Además, las capas delgadas de SiC actúan como 
barrera de difusión de los átomos de Si del sustrato y son de vital necesidad en este tipo de 
heteroepitaxias16. Utilizando las micrografías de SEM y TEM, la medida del espesor de la 
capa amortiguadora de AlN se estimó en 25 nm mientras la capa crecida de GaN es de 
aproximadamente 1,35 µm. Además, los análisis por difracción de electrones indican que el 
GaN está bien alineado con el sustrato de Si (111). 
6.2.1. Medidas de XRD de la capa epitaxial de GaN. 
La muestra Z fue sometida a estudios de XRD y se alineó utilizando la reflexión 333 
del sustrato de Si como referencia. En este caso, las curvas que se presentan han sido 
registradas por el grupo de investigación “Electrónica de Alta Velocidad” de la Universidad 
Politécnica de Madrid. Para la muestra Z se midieron los picos 111 del Si y los 0002 del 
GaN. Además, en torno a la reflexión 0002 del GaN se midió la “rocking-curve” 
manteniendo el detector en una posición fija correspondiente al ángulo de Bragg de la 
reflexión (2θB) y variando el ángulo θ de la muestra. Las “rocking-curves” permiten medir 
la dispersión en la orientación de los granos del material respecto al eje [0001] del GaN. 
La constante de red perpendicular del GaN medida (5,1781 Å) es bastante menor que 
la nominal del material (5,1856 Å), lo cual indica que el material está sometido a una 
tensión biaxial paralela a la superficie de la muestra y posee una tensión residual en el eje 
perpendicular a la superficie del 0.1448 % (de compresión). Los valores de la FWHM son 
muy buenos, lo que indica un material muy bien orientado con el eje [0001] perpendicular a 
la superficie. En la medida θ/2θ aparece también el pico 0002 del AlN, con un ángulo de 
Bragg ligeramente inferior al nominal del material, lo que indica que también esa capa debe 
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estar sometida a una tensión, lo cual es razonable. La figura 6. 20 muestra las curvas 
θ/2θ para el Si y el GaN y “rocking” del GaN en la muestra Z. Los valores medidos fueron 
c = 5,1781 Å, FWHM r-c=0,336º y FWHM θ/2θ=0,084º, siendo c la constante de red 
perpendicular, FWHM r-c la anchura a la mitad del máximo obtenida del promedio de las 
“rocking-curves” en torno a las reflexiones 0002 y 0004 del GaN, y FWHM θ/2θ 
corresponde al pico de la reflexión 0002. 
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Fig. 6.20. Curvas XRD de θ/2θ y “rocking-curves”de la muestra Z. 
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6.2.2. Medidas de SEM/TEM/SAED de la capa epitaxial de GaN. 
La rugosidad de la estructura GaN/SiC también se ha estudiado mediante SEM y 
TEM. Tras haber analizado perfiles de la superficie en imágenes de XTEM de la muestra, 
como la mostrada en la figura 6. 21 (a), se determinan fluctuaciones en la rugosidad 
superficial de ± 25 nm. Este tipo de imágenes, que sólo muestran topografía, se registraron 
en superficies no afectadas por el bombardeo iónico y en el eje de zona [110]. Esto se 
comprobó porque el pegamento que se utiliza en la preparación de muestras persiste, lo que 
es indicativo de que la rugosidad no ha sido ocasionada por otros factores que los 
implicados en el crecimiento. Las micrografías de SEM también muestran una capa de GaN 
continua con cierta rugosidad superficial, como se observa en las imágenes en sección 
transversal y en visión planar de las partes (b) y (c) de la figura 6. 21. 
 
Fig. 6. 21. (a) Perfil de rugosidad. Imágenes de SEM en sección transversal (b) y visión planar (c). 
Los diagramas de SAED registrados de todas las muestras preparadas indican que las 
capas de GaN están en bien orientados con respecto al sustrato de Si(111). La figura 6. 22 
corresponde a la difracción asociada a la muestra preparada por XTEM registrada a lo largo 
del eje de zona [110] del Si. La buena calidad cristalina de la capa de GaN se demuestra 
porque no aparecen otros puntos de difracción relacionados con inclusiones cristalinas o 
alta densidad de defectos extensos. Las difracciones de SiC y AlN tampoco aparecen por la 
pequeña contribución que estos materiales hacen a la difracción total. La red de puntos 
rodeadas por círculos está asociada a la difracción del Si mientras que el resto de los puntos 
corresponden a la difracción de GaN hexagonal a lo largo del eje [1 1 2 0]. Además, los 
diagramas de SAED de las preparaciones PVTEM indexan con el eje [0001]. 
500 nm
a 
b cSustrato de Si (111)  
Capa de GaN (0001) 
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Fig. 6. 22. Diagrama de SAED de una preparación de XTEM de la muestra Z donde la difracción del 
GaN y del Si se muestran alineadas. Los puntos correspondientes a Si están rodeados por un círculo. 
La estructura de las dislocaciones de propagación (TDs) se ha caracterizado a partir de 
muestras en XTEM y en PVTEM. La densidad medida de estas dislocaciones en la 
superficie del GaN es 3,7 ± 0,7 x 109 cm-2. La figura 6. 23 muestra una imagen de PVTEM 
en condiciones de dos haces obtenidas con la reflexión 11 2 0 registrada cerca del eje de 
zona [0001] del GaN. Las dislocaciones que alcanzan la superficie del GaN visibles en esta 
imagen poseen vectores de Burger b=1/3 [11 2 0] y 1/3 [11 2 3]. Algunas de estas 
dislocaciones están señaladas con una flecha en la imagen y también se han detectado otros 
tipos de defectos como bordes de granos o microporos en superficie. La densidad de 
dislocaciones medida en esta muestra es menor o está en el rango que la densidad de TDs 
medida en otras estructuras semejantes de GaN/Si carburizado o GaN/Si 
modificado17,18,19,20 descritas con anterioridad. 
 
Fig. 6. 23. Micrografía en PVTEM de la superficie de GaN con algunas dislocaciones de 
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Las figuras 6. 24 (a) y (b) son imágenes WB en XTEM obtenidas con la reflexión 0002 
trabajando cerca del eje de zona [1100]. La estructura de capas de la muestra se presenta en 
estas imágenes donde el GaN no se presenta como capa completa, debido a que la 
preparación de muestra ha erosionado parte de su espesor. También se presentan 
dislocaciones TD y semilazos característicos de estas capas de GaN sobre AlN en 
diferentes regiones de la muestra en XTEM y se señalan en las imágenes. Estas 
dislocaciones de propagación se propagan principalmente hacia la superficie, pero algunas 
de ellas se doblan lateralmente y se recombinan, contribuyendo a un descenso en la 
densidad de dislocaciones que llegan a la superficie. La capa de AlN actúa como capa de 
frenado de muchas de estas dislocaciones. 
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La figura 6. 25 muestra una imagen de XTEM donde se ve con claridad el comienzo de 
algunas de las dislocaciones de propagación expuestas con anterioridad. La capa de AlN 
exhibe un mayor número de defectos y en la zona de la intercara Si/SiC/AlN se forman 
franjas de Moiré asociadas a la interacción de los planos de las tres estructuras. 
Fig. 6. 25. Imagen de XTEM en sección transversal de la zona de intercaras 
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6.3. CONCLUSIONES EN EL RECRECIMIENTO EPITAXIAL DE SiC Y GaN. 
o Las técnicas de ensayo no destructivo R-FTIR y XRD han demostrado ser útiles en 
la caracterización de capas epitaxiales de SiC y de GaN. En relación a los 
resultados de FTIR, el SiC es de buena calidad cristalina y se detectan defectos. 
Respecto a los resultados de XRD, las capas de SiC tienen un valor medio de 
tensión residual de 0,162% y un desajuste reticular medio respecto al sustrato de Si 
de 19,853 % en la dirección perpendicular a la superficie. En las capas sometidas a 
predeposición de Ge se ha observado que: (i) a medida que aumenta la cantidad de 
Ge, la capa de SiC tiende a relajarse, aunque siempre mantiene cierta deformación. 
También ocurre un descenso en el tamaño de grano y en la orientación cristalina, la 
cual lleva asociado un incremento en la densidad de dislocaciones y defectos entre 
los subgranos; (ii) Para las muestras con 1 ML de Ge predepositado a distintas 
temperaturas se ha advertido que a medida que aumenta la temperatura hay un 
aumento de la constante de red que siempre es menor que el valor relajado (el 
material se va relajando más), un aumento del tamaño de grano y una mejora de la 
calidad cristalina 
o La presencia de Ge en las intercaras de capas epitaxiales de SiC evita la formación 
de “voids” y parece ser que actúa como una capa de sellado en la difusión de los 
átomos de Si perteneciente al sustrato. Las muestras crecidas tras carburización 
SSMBE o RTCVD sin predeposición desarrollan “voids” de un tamaño medio de 
0,26 µm2 y ocupan un 8-10 % de la superficie del silicio. 
o Respecto al crecimiento epitaxial de GaN, se ha conseguido fabricar una capa 
epitaxial de GaN con una densidad de dislocaciones en el rango de 109 cm-2, 
utilizando como sustrato una superficie de Si (111) carburizada que tiene encima 
una capa intermedia amortiguadora de AlN. Estos resultados confirman que los 
pseudosustratos de SiC/Si obtenidos por un proceso simple (carburización), son 
plantillas prometedoras para mejorar la calidad del GaN recrecido con respecto a la 
calidad que se alcanza cuando del GaN es crecido directamente sobre sustratos de 
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A continuación se listan las conclusiones generales clasificadas en los 
apartados de implantación iónica de silicio, carburización de silicio y crecimiento 




Se ha demostrado una mejora en la calidad cristalina de capas superficiales y 
enterradas creadas por la co-implantación de C y N cuando se utilizan 
temperaturas de trabajo altas (600oC) o cuando se realiza un tratamiento térmico 
(recocido) posterior, llegándose a los mejores resultados cuando se aplican 
consecutivamente ambos procesos. 
Se generan estructuras de subcapas en las que a veces se encuentran capas 
enterradas de una matriz orientada de silicio con inclusiones bien orientadas de 
SiC y Si3N4, y además probablemente C3N4, en su interior. Han sido demostrados 
cambios en los parámetros reticulares y deformaciones plásticas respecto a la 





Se ha llevado a cabo con éxito el diseño y montaje de un sistema 
experimental de carburización de silicio monocristalino donde se ha conseguido 
la producción de capas de SiC epitaxial sobre sustratos de Si mediante 
carburización por elevación moderada de la temperatura (MTCVD). 
Todas las muestras obtenidas muestran evidencias de la existencia de SiC en 
su superficie, así como los defectos típicos (cavidades, nanotubos, …) en este 
tipo de capas carburizadas. La estructura mayoritaria es 3C-SiC, está 
prácticamente relajada y orientada en un intervalo angular menor de 10o respecto 
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al sustrato de Si y en ocasiones ocurre la generación de otras inclusiones 
policristalinas de SiC hexagonal y cúbico. 
El estudio de capas 3C-SiC/Si carburizadas a bajas presiones reflejó un 
mecanismo de crecimiento tridimensional con y sin saturación, que tiende, en los 
mejores casos, a un crecimiento de tipo Stranski-Krastanov. Los granos de SiC 
se distribuyen en una estructura mosaico. La formación de capas de 3C-SiC con 
cierta policristalinidad que tienden a quebrarse y separarse del sustrato se 
favorece cuando se emplean tiempos de reacción largos o alto aporte de C. 
RTCVD 
Se ha llevado a cabo con éxito la carburización de silicio monocristalino, en un 
equipo de lámparas halógenas de calentamiento utilizando el proceso de 
deposición de vapores químicos por elevación rápida de la temperatura (RTCVD), 
sistema cuyo diseño permite la carburización homogénea de obleas completas de 
Si de hasta 6 pulgadas de diámetro. 
Las capas ultradelgadas de SiC obtenidas muestran buena orientación, buena 
calidad estructural y cristalina, gran homogeneidad, y poca rugosidad en 
superficie, como consecuencia de un proceso de conversión auto-limitado de la 
superficie del Si en SiC, que sigue un modo combinado de crecimiento 
tridimensional en primer lugar y bidimensional posteriormente o de isla más capa 
de tipo Stranski-Krastanov puro. 
Las capas de SiC fabricadas se disponen en una estructura mosaico cuyos 
subgranos están rotados en un rango angular menor de ±3o, y menos 
redondeados y de mayor tamaño en el caso de sustratos (111), con poca 
cantidad de “voids” y con dislocaciones de desajuste dispuestas justo en la 
intercara y dentro de las capas de SiC. 
SSMBE 
Se ha llevado a cabo con éxito la carburización de silicio monocristalino, en un 
equipo de SSMBE con el uso previo de un módulo de limpieza de sustratos. 
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La carburización utilizando un bloque de grafito pirolítico como precursor de 
carbono ha dado origen a capas ultradelgadas de SiC cúbico de buena calidad y 
con dislocaciones de desajuste dispuestas justo en la heterointercara. 
Los “voids” y la estructura granular (mosaico) presente en las muestras 
SSMBE son diferentes respecto a las carburizadas mediante RTCVD, ya que 
presentan dimensiones mayores en un orden de magnitud. En superficies (111) 
los subgranos alcanzan una desorientación mucho mayor respecto a los 
obtenidos por RTCVD, mientras que en la superficie (001) la diferencia no es 





El SiC crecido epitaxialmente sobre sustratos carburizados mediante RTCVD o 
SSMBE es de buena calidad cristalina, aunque presenta defectos en su estructura. 
Las capas tienen un valor medio de tensión residual de 0,162 % y un desajuste 
reticular medio respecto al sustrato de Si de 19,853 %. 
En las capas sometidas a predeposición de Ge se ha observado que: (i) A 
medida que aumenta la cantidad de Ge, la capa de SiC tiende a relajarse y hay un 
descenso en el tamaño de grano y una mayor desorientación cristalina; (ii) Para 
las muestras con 1 ML de Ge predepositado y crecidas a distintas temperaturas se 
concluye que a medida que aumenta la temperatura, hay una mayor relajación, un 
aumento del tamaño de grano y una mejora de la calidad cristalina. La presencia 
de Ge frena la formación de “voids” mientras que las muestras crecidas tras 
carburización SSMBE o RTCVD sin predeposición de Ge desarrollan “voids” de un 
tamaño medio de 0,26 µm2 y ocupan un 8-10 % de la superficie del silicio. 
Se ha conseguido fabricar una capa epitaxial de GaN con una densidad de 
dislocaciones en el rango de 109 cm-2, utilizando como sustrato una superficie de 
Si (111) carburizada que tiene encima una capa intermedia amortiguadora de AlN. 
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Por todo ello: 
 
Se justifica el uso de implantación con N+ y C+ en obleas de Si para crear 
sustratos ajustados (“compliant”) donde las propiedades superficiales son 
adaptadas para un más fácil recrecimiento posterior de SiC o GaN. Por las 
razones que se presentan, en el futuro se pretende el estudio de estructuras del 
tipo de las mostradas sometidas a una posterior carburización o crecimiento 
epitaxial. 
Los resultados obtenidos mediante la carburización de Si por MTCVD, 
RTCVD y/o SSMBE justifican la integración de estas obleas 3C-SiC(001)//Si(001) 
y 3C-SiC(111)//Si(111) en la tecnología de dispositivos opto y microelectrónicos. 
Estas expectativas se cumplen tras el análisis de los resultados experimentales 
obtenidos en las muestras crecidas epitaxialmente donde se confirma que los 
pseudosustratos de SiC/Si obtenidos por un proceso simple (carburización), son 
plantillas eficientes (i) para mejorar la calidad del GaN recrecido con respecto a la 
calidad que se alcanza cuando el GaN es crecido directamente sobre sustratos de 
Si, y (ii) para el recrecimiento de SiC de buena calidad. 
En este sentido, para la optimización de las capas de SiC recrecidas 
epitaxialmente, tras el estudio realizado en la presente Tesis Doctoral, se propone 
la utilización de la combinación adecuada de temperaturas altas de predeposición 
de Ge (que favorecen la calidad cristalina), y cantidades moderadas de Ge, ya que 
la presencia y segregación de estos átomos evita la formación de microcavidades 









SUMMARY OF THE DOCTORAL THESIS 
Mechanisms of formation involved in both thin films and crystalline precipitates of silicon carbide (SiC) are studied in 
this Ph. D. Thesis. SiC is fabricated starting from single-crystalline silicon (Si) substrates by carbonization or by ion 
implantation. The characterization of these structures allows to gather data and better physical and chemical 
understanding of these systems. The main objectives are (i) the fabrication and characterization of SiC and other 
interesting crystalline phases obtained from Si wafers and (ii) to demonstrate that these products are a viable way for 
using them as templates, seed or buffer layers in SiC or III-N overgrowth by epitaxial growth techniques. These 
approaches let the consecution of a crystalline quality enough to the development of devices. Indeed, their use allow a 
significant reduction of the high defect density present in III-N or SiC alloys compared to their quality when directly 
grown on Si. Therefore, long life are foreseen for electronic devices that could use these substrates. This is the limit 
needed for the beginning of their industrial production and commercialization. All these structures are fabricated by 
techniques derived from classic (i) Ion Beam Induced Crystallization (IBIC), (ii) Chemical Vapour Deposition (CVD) or 
(iii) Molecular Beam Epitaxy (MBE). Structural characterizations are carried out mainly by (i) Scanning Electron 
Microscopy (SEM), (ii) Transmission Electron Microscopy (TEM), (iii) Fourier Transform Infra Red Spectrometry (FTIR) 
and other techniques. Three of the major accomplishments in this work are shortly described below and summarize the 
present Doctoral Thesis. All the samples studied are framed inside the following three groups (the experimental results 
and conclusions reached for each group are major accomplishments of the candidate’s research experience): 
(A) Silicon carbide synthesized by Si carbonization in the University of Cádiz. 
In this part, a system for moderate thermal MTCVD carbonization (it uses moderate velocities of heating in CVD) was 
designed, fabricated and optimized, and a group of specimens synthesized on this reactor were studied. A patent, a 
project for the creation of a new company using the patented idea and some publications were carried out in between 
this term of research. It was demonstrated that the carbonization dynamics on Si or implanted Si is different than that 
happening when SiC is directly grown on Si by MBE or CVD and that it facilitates the achievement of single-crystalline 
SiC properly held up on top of Si substrates. The scientific results in this first section are linked to references [1], [2], 
[11], [12], [14], [20] and [21] showed in the “list of publications” (see next page). 
(B) Silicon carbide (SiC) and other phases (Si3N4 and C3N4) synthesized by ion implantation of Si fabricated in 
the University “Autónoma” of Madrid. 
The purpose of this work is to understand the material modifications when ion beam synthesis exceeds the solids 
solubility limits of C and N and to characterize the formation of new crystalline phases. After some experiments, it was 
demonstrated that ion co-implantation of Si using C+ and other ions (N+ and/or B+) at high temperatures and 
subsequent annealing originate a contraction of the Si network and the generation of interesting crystalline new phases. 
Samples show buried layers consisting of a mixture of some amorphous component and single-crystalline crystallites 
(SiC, Si3N4 and C3N4) well oriented with respect to the Si substrate. Both inclusions and amorphous phases are 
included into a well-aligned Si matrix. The crystalline structure of buried layers resulting after implantation at room and 
higher temperatures were reviewed and the obtained structural results were confronted to the actual literature. These 
are encouraging and promising results in order to use the ion implantation to obtain stoichiometric oriented crystalline 
thin layers directly or for example, by carbonizing or growing on the previously implanted surface. This research line is 
associated to references [3], [6], [7], [13], [15] and [22] in the list of publications. 
(C) Silicon carbide synthesized by Si carbonization (RTCVD/SSMBE) and epitaxial growth from University of 
Ilmenau and GaN synthesized by epitaxial growth (MBE) from University “Politécnica” of Madrid. 
The preparation of SiC/Si substrates for GaN or SiC layers overgrowth shows alternative advantages as for example 
low lattice mismatch compared to SiC (~0%), AlN (~1%) or GaN (~3%), chemical compatibility, readiness or less 
expensive prices. Moreover, better cleavage and good compatibility with production lines of Si integrated devices (less 
lithographic steps and low expenses associated to device development) motivated our study in SiC substrates 
developed by rapid thermal RTCVD (rapid thermal process in a CVD reactor) or SSMBE (using solid sources in MBE) 
carbonization of Si with and without Ge predeposition and postgrowth of SiC and GaN. A comparison of Si carbonized 
either by RTCVD or SSMBE Si substrates, is achieved using TEM for chemical and structural nanoidentifications. 
These investigations revealed for both technologies, the existence of good structural quality and well aligned 3C-SiC 
(cubic) layers. The compositional and structural homogeneity is also evidenced. The dislocation distribution analyses 
revealed misfit dislocations not only inside the SiC layer but also at the SiC/Si interface. Other defects present in the 
carbonized layers were identified. The results obtained indicate the formation of a suitable large area pseudosubstrate 
under both formation conditions. In the case of GaN overgrowth, a structural study of a fabricated GaN/AlN/SiC/Si 
structure is presented. Carbonized Si substrates were covered by a thin AlN buffer layer before GaN deposition. SEM, 
TEM and electron diffraction (ED) studies let to evaluate that the thin SiC acts as buffer layer between the Si substrate 
and the GaN overlayer. The grown GaN layer is well-aligned with the Si substrate. The measured surface threading 
dislocation density is in the range of 109 cm-2, thus SiC/Si templates improve the GaN overgrown structural quality 
compared to pure silicon substrates in one order of magnitude. Results in this section are related to [4], [5], [8], [9], [10], 
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